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1 Einleitung und Motivation
In den letzten Jahrzehnten haben auf Lithium-Ionen-Technologie basierende, wiederaufladbare Batterien
stetig an Bedeutung gewonnen. Abbildung 1.1 zeigt mögliche Anwendungsgebiete von Lithium-Ionen-
Batterien. Sie reichen von großskaligen Anwendungen wie Energiezwischenspeichern für Eigenheime oder
Elektrofahrzeuge bis hin zu kleinskaligen Produkten wie z. B. Mikrobatterien. Mikrobatterien finden z.B. in
medizinischen Implantaten oder mikro-elektro-mechanischen Systemen (MEMS) Anwendung [1]. Dem Markt
Abbildung 1.1.: Anwendungsgebiete von Lithium-Ionen-Batterien mit den zugehörigen typischen Energiedichten.
Die Energiedichten wurden den Produktspezifikationen entnommen [2–8]
für MEMS-Produkte wird nach Aussage der „Yole Développement“-Marktanalysefirma aus Frankreich
in den nächsten Jahren eine allgemeine Umsatzsteigerung von etwa 30 % zugesprochen [9]. Aufgrund
der bereits vorhandenen und weiter fortschreitenden Miniaturisierung dieser Systeme werden auch an die
Energieversorgung hohe technische Anforderungen gestellt. Die Energieversorgung muss hierbei eine hohe
Kapazität, hohe Effizienz und eine hohe Lebensdauer bei kleiner Bemaßung und kleinem Gewicht aufweisen.
Auf Dünnschichttechnologie basierende Lithium-Ionen-Mikrobatterien gelten in diesem Zusammenhang
als mögliche Energieversorger. Sie wurden von der Gruppe um Bates et al. in den Jahren 1995 bis 2000
detailliert untersucht und weiterentwickelt [10–12]. Die Dünnschichtbatterien zeichen sich dadurch aus,
dass typischerweise Feststoffelektrolyte verwendet werden, die für gewöhnlich schwer entzündlich sind und
daher als gefahrenfrei gelten. Im Fall von Bates et al. wurden im fortgeschrittenen Entwicklungsstadium als
Kathoden-, Anoden- und Elektrolytmaterialien LiCoO2 oder LiMn2O4, Lithium und LiPON verwendet[12].
Diese Art der Dünnschichtbatterien wurde in den folgenden Jahren kommerzialisiert, ein Nachteil war aller-
dings ihre relativ geringe Kapazität von etwa 50µAh/cm2/µm [13]. Um die Kapazität zu erhöhen, wurden
von zahlreichen Gruppen unterschiedliche Konzepte zur Erhöhung der aktiven Oberfläche vorgeschlagen
[13]. Die Gruppe um Notten et al. schlug hierbei das Konzept der "3D-integrated all solid state-batterie",
auf Deutsch der 3D-integrierten Feststoff-Batterie, vor. Abbildung 1.2 zeigt eine schematische Darstellung
dieses Konzepts. Die Anoden-, Elektrolyt- und Kathoden-Schichten sind hierbei auf einem 3D-strukturierten
Substrat aufgebracht. Hierdurch wird die aktive Masse bzw. Kapazität pro Grundfläche erhöht. In der
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ursprünglich von Notten et al. vorgeschlagenen Variante wird als Substrat ein Siliziumsubstrat verwendet,
anschließend folgen als Diffusionsbarrieren-, Anoden-, Feststoffelektrolyt- und Kathodenmaterial die Verbin-
dungen TiN oder TaN, Silizium, LiPON und LiCoO2 [1]. In Abbildung 1.2 ist die Schichtanordnung von
Anode, Elektrolyt und Kathode bewusst anders herum gewählt, da dies den in dieser Arbeit angestrebten
Schichtaufbau abbildet und hiermit ebenfalls die Kapazität pro Grundfläche im Vergleich zur planaren
Dünnschichtbatterie erhöht wird. Notten et al. errechneten, dass mit solch einem Batteriesystem eine um
den Faktor 3 höhere Energiedichte im Vergleich zu herkömmlichen verwendeten integrierten Kondensatoren
erreicht werden kann [1].
Beim 3D-integrierten Konzept müssen Technologien verwendet werden, die das Strukturieren und Beschich-
ten von Substraten mit hohen Aspektverhältnissen erlauben. Die Strukturierung von Siliziumsubstraten ist
technologisch bereits weit entwickelt und wird in der Industrie bereits verwendet [14]. Die Stufen-konforme
Abscheidung von Anoden- und Kathodenmaterialien sowie des Feststoffelektrolyten ist hingegen technolo-
gisch noch nicht entwickelt. Physikalische Depositionsverfahren wie z. B. Sputter-Prozesse eignen sich für
gewöhnlich nicht zur Beschichtung von Substraten mit hohen Aspektverhältnissen [15]. Hierzu werden che-
mische Abscheidemethoden, wie die chemische Gasphasenabscheidung (engl.: Chemical Vapor Deposition)
oder die Atomlagenabscheidung (engl.: Atomic Layer Deposition), verwendet. Die CVD-Abscheidung von
Siliziumdünnschichten wird schon seit Jahrzehnten erforscht. Neben der thermischen CVD werden auch
Plasma-unterstützte sowie Heißdraht-Methoden zur Herstellung von Siliziumdünnschichten verwendet
[16–18]. Die Abscheidung des Feststoffelektrolyten und des Kathodenmaterials LiCoO2 war zu Beginn
dieser Arbeit ein relativ neues Forschungsfeld, so dass es hierzu nur wenig veröffentlichte Publikationen gibt
[19–24].
Abbildung 1.2.: Schematische Darstellung der Erweiterung des Dünnschichtbatteriekonzepts in die dritte Dimen-
sion, modifiziert nach [1].
Ziel und Struktur der Arbeit
Der Schwerpunkt dieser Arbeit liegt auf der Entwicklung eines chemischen Prozesses zur Abscheidung
von LiCoO2-Dünnschichtelektroden aus der Gasphase auf Grundlage von Metall-organischen Präkursoren
(MO-CVD). Im Rahmen dieser Entwicklung wurde zusammen mit einem weiteren Doktoranden ein Reaktor
konzipiert und aufgebaut. Eine große Herausforderung war hierbei die Zufuhr der beiden Präkursoren, im
Besonderen des Lithiumpräkursors, da es sich hierbei um einen Feststoff handelt. Aus diesem Grund wurde
der Reaktor flexibel bezüglich der geometrischen Anordnung der Präkursorzufuhren, der Vermischung der
Präkursoren vor bzw. nach Eintritt in den Reaktor sowie der Erweiterbarkeit durch z. B. Plasmaspulen
gestaltet. Zu Beginn der Arbeit war zunächst die Untersuchung der einzelnen Abscheidereaktionen der beiden
Präkursoren ein Ziel. Hierbei lag der Fokus auf der Untersuchung des Einflusses von Prozessparametern auf
die Schichtzusammensetzung sowie die Kinetik des Abscheidevorgangs. Auf Grundlage dieser Kenntnisse
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wurden mit der Abscheidung von LiCoO2-Dünnschichten begonnen. Ziel war hierbei die Abscheidung von
Schichten mit geringen Fremdphasenanteilen sowie guter elektrochemischer Funktionalität. Zusätzlich wurde
eine Abscheidung mit hoher Stufenbedeckung angestrebt. Zur Optimierung der Dünnschichten wurden der
Einfluss von Prozessparametern sowie der Einfluss eines Hochtemperatur-Temperschritts auf die chemische
Zusammensetzung und den Fremdphasenanteil untersucht. Diese Arbeiten wurden im Rahmen eines Ko-
operationsprojektes, geleitet von der Fa. Bosch, durchgeführt. Im Rahmen dieser Untersuchungen ergab
sich als weiteres Ziel der Arbeit, ein besseres Verständnis der Wechselwirkung zwischen den abgeschiedenen
LiCoO2-Schichten und dem Reaktivgas zu erarbeiten. Aus diesem Grund wurde mittels Röntgenphotoelek-
tronenspektroskopie die Interaktion von typischen, im Reaktivgas vorkommenden gasförmigen Spezies mit
gesputterten, als Modellsystem dienenden, LiCoO2-Elektroden untersucht.
In dieser Arbeit wurde zusätzlich ein Heißdraht-unterstützter chemischer Gasphasenabscheidungsprozess
zur Synthese von Siliziumdünnschichtelektroden optimiert. Der Vorteil dieses Prozesses ist die geringe
Substrattemperatur, die zur Herstellung der Schichten verwendet werden kann. Im Fall der Herstellung
einer Dünnschichtbatterie werden so die bereits aufgebrachten Kathoden und Feststoffelektrolytschich-
ten nur geringfügig von der Abscheidung der Anode beeinflusst. Zusätzlich ist zu erwarten, dass die
3D-Beschichtungsfähigkeit des Prozesses höher ist als die von typischen PVD-Prozessen. Das Ziel der Opti-
mierung des Heißdraht-unterstützten Gasphasenabscheidungsprozesses war die Abscheidung von funktionalen
Siliziumdünnschichten mit hoher Zyklenstabilität unter Verwendung moderater Substrattemperaturen. Hier-
zu wurde der Einfluss von Prozessparametern auf die Mikrostruktur der Schichten untersucht und ein
Zusammenhang zwischen Mikrostruktur und Funktionalität erarbeitet. Ein weiteres Ziel der Arbeit war
zudem die Herstellung von funktionalen Dünnschichtbatterien unter Verwendung der entwickelten bzw.
optimierten Abscheideprozessen von LiCoO2 und Silizium. Zur Abscheidung der LiPON-Feststoffelektrolyt-
Schichten wurde hierzu eine RF-Kathodenzerstäubungsanlage verwendet, die ebenfalls im Rahmen dieser





Eine Batterie ist ein galvanisches Element, das über eine elektrochemische Reaktion chemische Energie in
elektrische Energie umwandelt. Die Energie ist hierbei in den aktiven Elektrodenmaterialien gespeichert.
Im Allgemeinen wird zwischen Primärbatterien und Sekundärbatterien unterschieden. Primärbatterien
können nur einmal verwendet werden, während Sekundärbatterien wiederaufladbar sind. Die wichtigsten
Sekundärbatterietechnologien sind Blei-Säure-, Nickel-Cadmium (Ni-Cd), Nickel-Metallhydrid (Ni-MH)
sowie Lithium-Ionen-Batterien. Abbildung 2.1 zeigt die volumetrischen und gravimetrischen Energiedichten
der genannten Batteriesysteme. Es ist zu erkennen, dass Lithium-Ionen-Batterien eine höhere gravimetrische
und volumetrische Kapazität aufweisen als andere Batterietechnologien. Somit können mit der Lithium-
Ionen-Technologie sowohl leichtere als auch kompaktere Batteriesysteme mit hoher Energiedichte realisiert
werden. Die hohen Energiedichten der Lithium-Ionen-Technologie liegen zum einen in der hohen spezifischen
Kapazität der verwendeten Elektrodenmaterialien und zum anderen in der hohen Zellspannung der Lithium-
Ionen-Zellen im Bereich von 3,5–4V begründet.
Der erste kommerziell erhältliche Lithium-Ionen-Akku wurde von Sony 1990 auf den Markt gebracht [25].
Er bot mehr als die doppelte Speicherkapazität als herkömmliche wiederaufladbare Batterien gleicher Größe
und Masse. Seitdem dominieren Lithium-Ionen-Batterien den Markt für tragbare Geräte wie Handys und
Tablets.
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Abbildung 2.1.: Vergleich der gravimetrischen und volumetrsischen Energiedichte der auf Blei-Säure (engl.:
Lead-acid), NiCd, Ni-MH und Lithium-Ionen basierenden Batterietechnologien nach [26].
2.1.2 Funktionsweise Lithium-Ionen-Batterie
Aufbau
Abbildung 2.2.: Schematische Darstellung einer Lithium-Ionen-Batterie nach [27]. Die Bewegung der Li+-Ionen
und Elektronen ist für den Entladefall dargestellt.
Eine Lithium-Ionen-Batterie besteht im Allgemeinen aus zwei Elektroden, den zugehörigen Stromsamm-
lern und dem Elektrolyten. Abbildung 2.2 zeigt den schematischen Aufbau einer Lithium-Ionen-Zelle sowie
deren Lade- bzw. Entladevorgang. Die positive Elektrode besteht in dem gezeigten Fall aus einem lithierten
Cobaltoxid (Li1-xCoO2) und die negative Elektrode aus Graphit. Bei beiden Verbindungen handelt es sich
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um sogenannte Interkalationsmaterialien, in deren Kristallstruktur Lithium reversibel ein- und ausgelagert
werden kann. Mit x wird die ein- bzw. ausgelagerte Menge an Lithium angegeben. Die Elektroden sind
durch einen mit Flüssigelektrolyt getränkten Separator elektronisch voneinander getrennt. Aufgrund der
Ionenleitfähigkeit des Elektrolyten ist ein Austausch von Ionen zwischen den Elektroden hingegen möglich.
Während des Entladevorgangs wird die negative Elektrode der Batterie nach Formel 2.1 oxidiert und die
positive Elektrode nach Formel 2.2 reduziert.
LixC6
Ox.−−→ C6 + xe− + xLi+ (2.1)
Li1−xCoO2 + xe− + xLi+
Red.−−→ LiCoO2 (2.2)
Hierbei werden innerhalb des Elektrolyten Li+-Ionen und im äußeren Stromkreis Elektronen transferiert.
Somit kann ein elektrischer Verbraucher betrieben werden. Während des Ladevorgangs wird dieser Prozess
umgekehrt. Im elektrochemischen Sinne ändern sich somit bei Ladung und Entladung der Batterie die
Anode und die Kathode. Per Konvention wird bei der Lithium-Ionen-Batterie, wie bei Sekundärbatterien
üblich, die Bezeichnung der Elektroden als Anode und Kathode für den Entladevorgang festgelegt. Das
elektrochemisch positivere Material ist dementsprechend immer die Kathode. In dem gezeigten Fall also
LiCoO2.
Elektrochemische Grundlagen
Zum Verständnis der Funktionsweise einer Batterie werden im Folgenden zunächst elektrochemische
Grundbegriffe eingeführt. Anschließend wird der Zusammenhang zwischen den Elektrodenpotentialen einer
Halbzelle und der Batteriespannung einer Vollzelle dargestellt.
Zwei in der Elektrochemie verwendete fundamentale Größen sind das chemische und elektrochemische
Potential. Das chemische Potential µi beschreibt die Änderung der freien Enthalpie G eines Systems bei







Weiterhin gilt für das chemische Potential der Komponente i in einem Teilchengemisch Formel 2.4.
µi = µ0i +RTln(λi) (2.4)
Hierbei ist λi die Aktivität von Komponente i in dem Teilchengemisch, µ0i das chemische Potential der
Komponente i in ihrem Standardzustand, T die Temperatur und R die universelle Gaskonstante.
Werden geladene Teilchen betrachtet, so wird die Änderung der freien Enthalpie G eines Systems bei
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Hinzufügen eines Mols der geladenen Spezies i aus einer unendlichen Entfernung durch das elektrochemische
Potential µ̃i beschrieben und es gilt Formel 2.5.
µ̃i = µi + ziFϕ = µ0i +RTln(λi) + ziFϕ (2.5)
Hierbei sind zi, F und ϕ die Ladung des Teilchens, die Faraday-Konstante und das Galvani-Potential, auch
inneres Potential genannt. Es beschreibt das elektrische Potential in einer Phase in Relation zum Potential
an dem keine elektrische Wechselwirkung besteht, in unendlicher Entfernung.
Bei einer Elektrode steht ein Elektrodenmaterial in Kontakt zu einem Elektrolyten. In diesem Fall gleichen
Abbildung 2.3.: Schematische Darstellung des Verlaufs der chemischen Potentiale µe und µLi+ sowie der elek-
trochemischen Potentiale µ̃e und ˜µLi+ von Elektronen und Ionen nach [28]. Zusätzlich sind der
Verlauf der Galvanispannung, die Elektrodenpotentiale ∆ϕ2 und ∆ϕ1 sowie die EMF dargestellt.
sich die elektrochemischen Potentiale der Ionen und Elektronen beider Materialien an und es kommt zu
einem Fluss von beweglichen Ladungsträgern. Hierbei baut sich eine elektrische Galvanispannungsdifferenz
∆ϕ aus, die auch als Elektrodenpotential E bezeichnet wird.
Abbildung 2.3 zeigt ein Energiediagramm für den Fall einer Lithium-Ionen-Batterie. Bei einer Lithium-Ionen-
Batterie stehen zwei Elektroden mit dem Elektrolyten in Kontakt und es bildet sich an den Grenzflächen
jeweils ein elektrochemisches Gleichgewicht der Lithium-Ionen aus. Die Differenz der elektrochemischen
Potentiale der Elektronen entspricht im Gleichgewichtszustand der Elektromotorischen Kraft (EMK).
Elektrodenpotentiale von Lithium-Ionen-Batteriematerialien werden für gewöhnlich auf die metallische
Lithiumelektrode bezogen. Hierdurch ergibt sich eine elektrochemische Spannungsreihe mit Lithium als
Nullpunkt. Tabelle 2.1 zeigt ausgewählte typische Elektrodenpotentiale von Kathoden und Anodenmateriali-
en. Mit Formel 2.6 sowie den Literaturwerten kann die Gleichgewichtspannung einer Lithium-Ionen-Batterie
abgeschätzt werden.
E0 = ∆ϕ2 −∆ϕ1 = E2 − E1 (2.6)
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Tabelle 2.1.: Elektrodenotentiale typischer Lithium-Ionen-Batteriematerialien aufgeteilt in Kathoden und Anoden-
materialien.






















Beim Laden bzw. Entladen oder im Allgemeinen bei Stromfluss treten in einer Batterie für gewöhnlich
Überspannungen auf. Überspannungen werden von der endlichen Geschwindigkeit des Ladungsdurchtritts
durch die Phasengrenze Elektrode/Elektrolyt und vom Stofftransport im Elektrolyten und in den Elektroden
verursacht. Aufgrund der auftretenden Überspannungen ist die aktuelle Batteriespannung während des Lade-
bzw. Entladevorgangs für gewöhnlich größer bzw. kleiner als die offene Zellspannung. Für die Überspannung
η einer elektrochemischen Vollzelle gilt dementsprechend Formel 2.7. Die durch die Überspannungen
auftretende Polarisation wird normalerweise je nach ursächlichem Mechanismus in eine Ohm’sche, eine
Aktivierungs- sowie eine Konzentrations-Polarisation unterteilt [27]. Die Polarisation hängt von dem während
des Batteriebetriebs fließenden Stroms ab und nimmt für gewöhnlich bei Erhöhung des Stroms zu [27].
η = Eaktuell − EGGW (2.7)
Kapazität und C-Rate
Die Kapazität ist das Produkt aus dem während des Entladevorgangs geflossenen Strom und der für den
Entladevorgang verwendeten Zeit. Die theoretische Kapazität einer Elektrode ist durch die Materialien und
deren verwendeter Menge definiert. Neben der absoluten Kapazität einer Elektrode wird die Kapazität
oft auf die Masse oder das Volumen des eingesetzten Materials bezogen. Hierzu werden die Begriffe
gravimetrische und volumetrische Kapazität verwendet. Als gravimetrische Kapazität wird die Kapazität
bezogen auf die Elektrodenmasse bezeichnet. Als volumetrische Kapazität wird die Kapazität bezogen auf
das Elektrodenvolumen bezeichnet. In dieser Arbeit wird neben der Entladekapazität auch die Ladekapazität
diskutiert und verwendet. Sie ist das Produkt aus während des Ladevorgangs geflossenem Strom und der
für den Ladevorgang verwendeten Zeit.
Der Lade- bzw. Entladestrom von Batterien wird oft mit dem Begriff der C-Rate beschrieben. Formel 2.8






Eine höhere C-Rate bedeutet somit, dass die Batterie weniger Zeit zur Ladung bzw. Entladung benötigt.
Dies wird meist durch die Erhöhung des Lade- bzw. Entladestroms gewährleistet.
Effizienz und Zyklenstabilität
Als Effizienz η wird das Verhältnis von Lade- zu Entladekapazität bezeichnet (Formel 2.9). Die Effizienz
gibt Auskunft über die Reversibilität und die Zyklenstabilität der Batterie. Eine geringe Effizienz deutet
für gewöhnlich darauf hin, dass ungewollte Nebenreaktionen auftreten oder die Elektrode während des





Abbildung 2.4.: Schematische Darstellung einer kommerziellen Dünnschichtbatterie nach [29].
Abbildung 2.4 zeigt die schematische Darstellung einer planaren Dünnschichtbatterie. Bei Dünnschicht-
batterien handelt es sich um sogenannte Feststoffbatterien mit kleiner Bauteilgröße. Der prinzipielle Aufbau
dieser Batterien unterscheidet sich nicht vom gewöhnlichen Lithium-Ionen-Batterieaufbau. Als Elektrolyt
wird in Dünnschichtbatterien allerdings, anders als bei gewöhnlichen Lithium-Ionen-Batterien, ein Feststoff
verwendet. Um einen geringen Gesamtwiderstand des Elektrolyten zu gewährleisten, wird der Elektrolyt als
dünne Schicht ausgelegt. Vorteile der Dünnschichtbatterien sind zum einen ihr Miniaturisierungsgrad und
zum anderen die erhöhte Sicherheit aufgrund der Verwendung eines Feststoffelektrolyten. Er ist im Gegensatz
zu den meisten Flüssigelektrolyten nicht entflammbar. Miniaturisierte Batterien können zum Beispiel zum
autonomen Betrieb von mikroelektromechanischen Systemen (MEMS) verwendet werden. Zusätzlich sind
aufgrund der erhöhten Sicherheit auch Anwendungsgebiete im medizinischen Bereich vorstellbar.
1972 wurden bereits die ersten Ergebnisse zu Lithium-Ionen-Feststoffbatterien veröffentlicht [30]. Als funk-
tionale Materialien wurden hier eine Lithium-Anode, auf Lithiumiodid basierende Feststoffelektrolyten
sowie eine Metall-Iodid-Kathode verwendet [30]. Seitdem wurden weitere Feststoffelektrolyten basierend
auf Lithium-Phosphaten, Lithium-Metall-Phosphaten sowie Polymer-Elektrolyten untersucht [31–33]. Die
ersten wiederaufladbaren planaren Dünnschichtfeststoffbatterien wurden von der Gruppe um Bates et al.
intensiv in den 1990ern untersucht und patentiert [10, 29, 34–38]. In diesen Arbeiten wurden vor allem
ionisch leitfähige Gläser, allen voran LiPON, als Feststoffelektrolyten verwendet. Unter dem Produktnamen
THINERGY der Firma Infinite Power Solutions wurden die ersten Dünnschichtbatterien etwa im Jahr 2010
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kommerzialisiert, wurden allerdings mittlerweile aus dem Produktsortiment entfernt (Stand: Dezember
2017).
Die Gruppe um Notten stellte in ihren Arbeiten Konzepte vor, in denen Dünnschichtbatterien in die dritte
Dimension erweitert werden. Eine detaillierte Zusammenfassung der verschiedenen Ansätze liefert die Arbeit
von Oudenhoven et al. [39]. Das Konzept der sogenannten 3D-integrierten Feststoffbatterie ist in Abbildung
2.5 a) schematisch dargestellt [39]. Ein wesentlicher Unterschied zur planaren Dünnschichtbatterie ist, dass
das Substrat im Gegensatz zur planaren Dünnschichtbatterie 3D-strukturiert vorliegt. Die funktionalen
Batteriematerialien werden bei diesem Batteriekonzept auf dem strukturierten Substrat aufgebracht. Hier-
durch wird zum einen bei gleicher Schichtdicke die aktive Masse auf der gleichen Grundfläche erhöht, zum
anderen wird die Leistungsdichte, die durch die Menge an aktiver Grenzfläche pro Fläche bestimmt wird,
erhöht. Ebenfalls ist eine Schichtanordnung, wie sie in Abbildung 2.5 b) dargestellt ist, vorstellbar. In diesem
Fall wird die Kathode als erste Schicht auf das strukturierte Substrat aufgebracht. Anschließend muss als
abschließende aktive Schicht ein Anodenmaterial aufgebracht werden. Eine Schwierigkeit in der Herstellung
(a) (b)
Abbildung 2.5.: Schematische Darstellung eines 3D-Dünnschichtkonzepts mit a) der Kathode als letzter aufzubrin-
gender Schicht [39] sowie eine alternative Anordnung b) mit der Anode als letzter aufzubringender
Schicht.
dieser Batterien ist das Aufbringen der Elektroden und des Elektrolyten auf strukturierte Substrate. Zum
Beschichten dieser Strukturen ist zum Beispiel die chemische Gasphasenabscheidung oder Atomlagen-
Abscheidung (CVD und ALD) geeignet. In dem in Abbildung 2.5 a) dargestellten 3D-Batteriekonzept ist
die Herstellung der Anode mit üblicher Halbleitertechnik möglich. Hierzu wird lediglich ein Siliziumwafer
strukturiert. Anschließend werden sequenziell die funktionalen Batterieschichten aufgebracht. In der Lite-




Als Kathodenmaterialien werden in Lithium-Ionen-Batterien für gewöhnlich Interkalationsverbindungen
eingesetzt. Lithiumkobaltoxid (LiCoO2) gehört zur Familie dieser Interkalationsmaterialien und ist als Ka-
thodenmaterial in Lithium-Ionen-Batterien kommerziell weit verbreitet [40]. LiCoO2 liegt im Wesentlichen
in zwei stabilen Strukturen, der Tieftemperaturphase (engl.: Low Temperature, LT) und der Hochtempe-
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raturphase (engl.: High Temperature, HT), vor. Die Bezeichnung dieser beiden Phasen bezieht sich auf
deren Präparationsbedingung. Zur Synthese der Tieftemperaturphase werden bei der Feststoffsynthese
niedrige Temperaturen von etwa 400 °C und bei der Hochtemperaturphase hohe Temperaturen von etwa
800 °C verwendet. Neutronen- und Röntgenbeugungsexperimente von Gummow et al. haben gezeigt, dass
die LT-Phase in einer Spinell-artigen Schichtstruktur vorliegt [41, 42]. Die Struktur weicht leicht von einer
idealen Schichtstruktur ab, da 6% der Kobalt-Ionen oktaedrische Gitterplätze der Lithiumschichten besetzen
[41]. In der Arbeit von Rossen et al., in der LT-LiCoO2-Proben mittels elektrochemischer Messungen und
Röntgenbeugungsexperimenten untersucht wurden, wird als Kristallstruktur der LT-LiCoO2-Phase ebenfalls
eine Spinell-artige Struktur mit der Raumgruppe Fd3m festgestellt [43]. In der kubisch dichten Kugelpackung
der Sauerstoff-Anionen sind die Lithium- und Kobalt-Kationen dabei jeweils in alternierenden Schichten
der Komposition Co(0,75)Li(0,25) sowie Co(0,25)Li(0,75) senkrecht zu den 〈111〉-Richtungen im kubischen
Gitter angeordnet [43]. Die Gitterparameter der Spinell-artigen Struktur wurden von Gummow et al.
bestimmt und betragen a=2,8297Å und c=13,868Å [41]. Ihr Quotient beträgt c/a=4,9, was dem idealen
Wert der kubisch dichtesten Kugelpackung von c/a=4,899 sehr nahekommt [41]. Da die experimentell
bestimmte Kationenverteilung zwischen der Kationenverteilung der Schicht- bzw. Spinellstruktur liegt,
und Röntgen- und Neutronenbeugungsdaten große Ähnlichkeiten zur lithiierten Spinellstruktur Li2Co2O4
aufweisen, wird die LT-LiCoO2 -Phase von Gummow et al. in weiterführenden Untersuchungen daher als
Quasi-Spinell-Phase bezeichnet [44].
HT-LiCoO2 liegt im trigonalen Kristallsystem in der Raumgruppe R3̄m vor. Abbildung 2.6 zeigt vier
Einheitszellen der HT-LiCoO2 -Struktur. Die Kobalt- und Lithium-Ionen sind schichtweise in den Okta-
ederlücken des Sauerstoffgitters, welches eine Stapelfolge von ABCABC besitzt, angeordnet. Die in der
Literatur berichteten Gitterparameter liegen für den Gitterparameter a bei 2,815–2,816Å und für den
Gitterparameter c bei 14,05–14,08Å , was ein c/a-Verhältnis von 4,98–5,00 ergibt [45–47]. Dieser Wert liegt
deutlich über dem Wert der ideal dichten kubischen Kugelpackung von c/a=4,899. Die Einheitszelle ist
dementsprechend verzerrt.
Mit Hilfe von Neutronen- und Röntgenbeugung wurden von Levasseur et al. sowohl die Besetzung von
Lithium-Plätzen durch Kobalt-Ionen als auch die Besetzung von Tetraederlücken durch Li- oder Kobalt-Ionen
ausgeschlossen [48].
Werden die Beugungsmuster der LT-LiCoO2 -Phase und der HT-LiCoO2 -Phase in Abbildung 2.7 betrachtet,
so ist ersichtlich, dass diese annähernd identisch sind. Durch die hexagonale Verzerrung der HT-LiCoO2-
Phase sind allerdings geringe Unterschiede in den Beugungsmustern zu erkennen. Der (222)- und (444)-Reflex
der LT-Phase spaltet in die (006)- und (012)- bzw. (018)- und (110)-Reflexe der HT-Phase auf [49]. Eine
Unterscheidung der beiden Phasen kann daher aufgrund der starken Ähnlichkeit der Beugungsbilder bei
stark orientierten Schichten erschwert sein [50]. In diesem Fall kann die Raman-Spektroskopie als alternative
Methode verwendet werden [50].
Elektrochemische Eigenschaften und Interkalationsprozess
Die elektrochemischen Eigenschaften der HT- und der LT-LiCoO2-Phase unterscheiden sich trotz der
ähnlichen Struktur deutlich. Abbildung 2.8 zeigt CV-Messungen von LT-, und HT-LiCoO2 sowie die
Lade/Entlade-Kurven von LT- und HT-LiCoO2. Es ist ersichtlich, dass sich die Lagen der Reduktions- und
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Abbildung 2.6.: Darstellung der Struktur von HT-LiCoO2. Die Abbildung wurde auf Grundlage der Daten von Lin
et al. mit der Software VESTA erstellt [51].
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Abbildung 2.7.: Röntgendiffraktogramme der LT- (a) sowie der HT-LiCoO2-Phase (b), nach [49].
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Abbildung 2.8.: Cyclovoltammogramm von LT- (a), HT-LiCoO2 (b) sowie Lade/Entladekurven von LT- bzw.
HT-LiCoO2 (c) nach [41, 52].
Oxidationspeaks in LT- und HT-LiCoO2 unterscheiden. Das Entladeplateau liegt für LT-LiCoO2 bei 3,6V
vs. Li/Li+, während es bei HT-LiCoO2 bei Werten von etwa 3,9V vs. Li/Li+, liegt. Neben der geringeren
Entladespannung zeigt LT-LiCoO2 im Allgemeinen zudem eine schlechte Zyklierbarkeit sowie geringe
Entladekapazitäten von etwa 80 mAhg im Vergleich zu HT-LiCoO2 mit typischen Werten von 130-140
mAh
g
[53, 54]. Hieraus ergibt sich eine geringe Relevanz von LT-LiCoO2 in kommerziellen Anwendungen. Daher
wird sich im weiteren Verlauf auf die Beschreibung des Interkalationsprozesses in HT-LiCoO2 fokussiert.
Weiterführende Literatur zu LT-LiCoO2 findet sich in den Quellen [41, 44, 54, 55].
Die Strukturänderung während des Ladevorgangs von HT-LiCoO2 wurde von zahlreichen Forschern unter-
sucht [47, 56–61]. Im Folgenden wird die Interkalationsreaktion im Bereich von 3–4,2V diskutiert. Dies
entspricht einem Lithiumanteil von x=0,5–1 in LixCoO2. Das zugehörige Phasendiagramm ist in Abbildung
2.9 dargestellt [56]. Zu Beginn des Ladevorgangs existiert im Bereich 0,94<x≤1 die ursprüngliche hexagonale
(a)
Abbildung 2.9.: Phasendiagramm von HT-LiCoO2 nach [56]. I entspricht hierbei der hexagonalen O3-Phase und
II einer stärker deinterkalierten LiCoO2-Phase.
O3-Phase, in der die Sauerstoffatome eine ABC-Stapelfolge aufweisen. Diese Phase wird in Abbildung
2.9 mit „I“ bezeichnet. Co4+-Ionen liegen hier gelöst im Co3+-Ursprungsgitter der LiCoO2-Phase vor [58].
In dem Bereich 0,75<x≤0,94 findet ein Phasenübergang erster Ordnung statt, bei dem die ursprüngliche
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Phase (Li0,94CoO2) und eine stärker deinterkalierte Li1-xCoO2-Phase koexistieren [56]. Die stärker deinter-
kalierte Phase wird in der Abbildung mit „II“ bezeichnet. Mittels der Kombination von elektrochemischer
Zyklierung, Röntgendiffraktometrie, NMR-Messungen und elektrischen Leitfähigkeitsmessungen wurde von
Ménétrier et al. gezeigt, dass der beobachtete Zweiphasenbereich hauptsächlich aufgrund eines auftretenden
Metall/Nicht-Metall-Übergangs und nicht aufgrund von strukturellen Änderungen auftritt [58]. Hierbei
wurde zudem gezeigt, dass die Li0,94CoO2-Phase isolierenden und die stärker deinterkalierte Li1-xCoO2-Phase
metallischen Charakter aufweist. Dem Zwei-Phasen-Gebiet schließt sich im Bereich von 0,5<x≤0,75 ein
Ein-Phasen-Gebiet an [56]. Bei x~0,5 wird von Reimers et al. ein weiterer Phasenübergang beobachtet.
Hier durchlaufen die Lithium-Ionen einen Ordnungs/Unordnungs-Übergang. Dieser Phasenübergang wird
von einer Gitterverzerrung von hexagonaler zu monokliner Symmetrie begleitet. Während des Deinterka-
lationsprozesses vergrößert sich nach Reimers et al. in dem Bereich von 0,5<x≤1 des Gitterparameters c
der hexagonalen Einheitszelle [56]. Dies entspricht einer Erhöhung des Abstandes der CoO2-Schichten, die
aufgrund der zunehmenden abstoßenden Kräfte der Sauerstofflagen, die nicht mehr durch Lithium-Ionen
kompensiert werden, hervorgerufen werden.
In einer aktuelleren Arbeit von Lu et al. wird mittels STEM-Untersuchungen in dem Zwei-Phasen-Gebiet
von 0,75<x≤0,94 zusätzlich das Auftreten der O2-Phase beobachtet [60]. Hier liegen die Sauerstoffatome
in ABACABAC-Stapelfolge vor [60]. Zusätzlich durchläuft HT-LiCoO2 bei Lu et al. bei x=0,5 wie bei
Reimers et al. einen Ordnungs/Unordnungs-Phasenübergang [60]. Die O2-LiCoO2-Struktur geht dabei nach
Lu et al. in die O1-LiCoO2-Struktur, in der die Sauerstoffatome in ABABAB-Stapelfolge vorliegen, über
[60]. Die Lithium-Ionen ordnen sich hierbei senkrecht zu (101)-Ebenen im O1-LiCoO2-Strukturtyp an [60].
Normalerweise zeigen LiCoO2-Elektroden bis zu einer Stöchiometrie von etwa x=0,5 reversibles Interkalati-
onsverhalten. Dies entspricht einem Elektrodenpotential von einem reversiblen Potentialfenster von 3,5–4,2V
vs. Li/Li+. Bei Werten von x≤0,4 wird im Allgemeinen irreversibles Verhalten beobachtet. Untersuchungen
von Amatucci et al. zeigen, dass es in diesem Bereich zu einer drastischen Verringerung der Gitterkonstanten
c kommt [47, 62]. Als Ursache nennen Amatucci et al. die Abstoßung der CoO2-Schichten, die aufgrund der
herabgesetzten Abschirmung durch die entnommenen Lithium-Ionen zustande kommt [47]. Diese Verände-
rung der Gitterkonstanten wird von Amatuchi et al. mit einem Kobaltverlust des LiCoO2-Materials, der sich
im experimentellen Aufbau auf dem Anodenmaterial niederschlägt, in Zusammenhang gebracht. Zusätzlich
beobachten Wang et al., dass es in dem genannten Potentialbereich zu erhöhten mechanischen Spannungen
im LiCoO2-Material kommt [63]. Hierdurch werden Risse gebildet, die dazu führen können, dass Körner in
kleinere Partikel zerfallen und somit die Zyklierbarkeit vermindert wird [63]. Weitere Arbeiten, die sich mit
der Stukturänderung in dem Stöchiometriebereich von x<0,4-0,5 beschäftigen, finden sich in [47, 64, 65].
Elektronische Struktur
Die vereinfachte elektronische Struktur einer vollständig lithiierten LiCoO2-Dünnschicht ist in Abbildung
2.10 dargestellt. Nach van Elp et al. und Czyzyk et al. liegen die Co3+-Valenzelektronen mit Elektronenkon-
figuration 3d6 in einer low-spin-Konfiguration (t62ge0g) vor [67, 68]. Der Co3+ low-spin-Zustand wird hierbei
von der verzerrten oktaedrischen Umgebung mit verringerten Co-O-Abständen stabilisiert [68]. Zudem liegen
die t2g-Orbitale energetisch nahe an den O2p-Orbitalen, wodurch es zu einer Wechselwirkung von Co3dt2g
und O2p-Orbitalen kommt. Zum einen resultiert dies in einer leichten Verbreiterung der Co3dt2g-Level.
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Abbildung 2.10.: Schematische Darstellung der elektronischen Struktur von LiCoO2 im vollständig lithiierten
Zustand nach [66].
Zum anderen resultieren hieraus ein kovalenter Bindungsanteil der Co-O-Bindung und eine Delokalisierung
der Elektronen über den Co6-Oktaeder. Kushida et al. haben allerdings mithilfe von temperaturabhängigen
Wiederstandsmessungen an HT-LiCoO2-Proben gezeigt, dass der vorliegende Leitungsmechanismus auf
Hopping-Prozessen beruht. Hieraus kann geschlossen werden, dass die Co3dt2g-Zustände trotz der Co3dt2g-
O2p-Hybridisierung weitgehend lokalisiert vorliegen [69].
Der energetisch tiefliegende Teil des Valenzbands setzt sich überwiegend aus Sauerstoff 2p (O2p)-Zuständen
zusammen. Hybridisierte Co3de∗g -O2p-Zustände bilden das Valenzbandmaximum [68]. Das halbleitende
Verhalten von LiCoO2 ergibt sich aus der Vollbesetzung der Valenz-t2g-Zustände und den leeren energetisch
separierten e∗g-Leitungsbandzuständen [70].
Bei der Entnahme von Lithium werden die Elektronen aus dem t2g-Band entzogen und die elektronische
Konfiguration ändert sich von Co3+ (low spin) zu Co4+ (low spin). Ab einem Potential von 4,2V vs. Li/Li+,
welches einem Wert von x=0,5 in Li1-xCoO2 entspricht, steigt die Co3d-O2p-Hybridisierung. Dies resultiert
in einem Lochtransfer in die O2p-Zustände und in einer Verbreiterung der Valenzbandstrukturen.
2.1.5 Anodenmaterial Silizium
Elektrochemische und strukturelle Eigenschaften während der Lithiumein- und -auslagerung.
Bei Silizium handelt es sich um ein sogenanntes Legierungsanodenmaterial, bei dem während der
Lithiumeinlagerung Silizium-Lithium-Legierungen gebildet werden. Es gilt aufgrund seiner hohen vo-
lumetrischen sowie gravimetrischen Kapazität seit einiger Zeit als vielversprechendes Anodenmaterial
für Lithium-Ionen-Batterien [71–73]. Ein Vergleich der typischen Kapazitäten von unterschiedlichen Anoden-
materialien ist in Abbildung 2.11 dargestellt. Es ist ersichtlich, dass die vollständig lithiierte Siliziumphase
Li22Si5 im Vergleich zur vollständig lithiierten Kohlenstoffphase LiC6 eine um den Faktor 3,2 höhere
volumetrische und eine um den Faktor 11,6 höhere gravimetrische Kapazität aufweist. Zusätzlich zeigt
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Silizium auch im Vergleich zu anderen Materialien mit hoher volumetrischer Kapaziät wie z. B. Zinn eine
deutlich höhere gravimetrische Kapazität.
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Abbildung 2.11.: Gravimetrische und volumetrische Kapazität typischer Anodenmaterialien nach [74].
Kristallines und amorphes Silizium zeigt im Allgemeinen unterschiedliche chemische Eigenschaften. Im
Folgenden werden zunächst die elektrochemischen Eigenschaften von kristallinem und anschließend die
elektrochemischen Eigenschaften von amorphem Silizium diskutiert. Auf Grundlage des Phasendiagramms
von Silizium in Abbildung 2.12 a) können während der Lithiumeinlagerung unterschiedliche Lithium-Silizium-
Legierungen der Stöchiometrien Li12Si7, Li7Si3, Li13Si4 und Li22Si5 erwartet werden [75]. Abbildung 2.12
b) zeigt den ermittelten Potentialverlauf der Autoren Wen et al. und Limthongkul et al. während der
Lithiierung [76, 77]. Wen et al. untersuchten die chemische Diffusion von Li im Li-Si-System an kristallinen
Siliziumproben mittels elektrochemischer Titration bei 415 °C [76]. Limthongkul et al. untersuchten die
strukturellen Veränderungen von kristallinen Siliziumproben während der Lithiierung bei Raumtemperatur
[77]. Während der elektrochemischen Titration bei 415 °C ändert sich das elektrochemische Potential der
Elektrode mit zunehmendem Lithiumgehalt sprunghaft bei den für die Phasen Li12Si7, Li7Si3, Li13Si4
und Li22Si5 erwarteten Lithiumgehalten. Die bei Raumtemperatur zyklierte Probe zeigt im Gegensatz
hierzu bei der Lithiumeinlagerung über den gesamten Bereich eine leicht abfallende Kurve im Bereich von
0,1V vs. Li/Li+, was in der Literatur mit dem Durchlaufen eines Zwei-Phasen-Gebiets in Verbindung
gebracht wird [78, 79]. Die von Limthongkul et al. erhobenen Strukturdaten zeigen, dass kristallines Lithium
bei der Lithiumeinlagerung zu amorphem Silizium der allgemeinen Form LixSi umwandelt. Die Autoren
bezeichnen diesen Prozess als “solid-state amorphization“ [77]. Weiterführende Arbeiten von Obrovac et
al. und Li et al., in denen die strukturellen Änderungen von kristallinen Siliziumproben während der
elektrochemischen Zyklierung untersucht wurden, bestätigen diese Beobachtung [73, 80]. Untersuchungen
von Chon et al. und Liu et al., die den Lithiierungsprozess mittels Rasterelektronenmikroskopie und in-situ-
Transmissionelektronenmikroskopie charakterisieren, zeigen, dass die kristalline und die amorphe Phase
während des Lithiierungsprozesses durch eine scharfe Reaktionsfront mit einer Dicke von ~1 nm voneinander
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(a) (b)
Abbildung 2.12.: Li-Si-Phasendiagramm nach [75] (a) sowie Lade/Entladekurven von kristallinem Silizium im
elektrochemischen Gleichgewicht bei 415 °C sowie bei Raumtemperatur nach [76–78] (b).
getrennt sind [81, 82]. Als Eindringmechanismus wird von Liu et al. angenommen, dass sich Lithium-Ionen
zunächst zwischen die {111}-Ebenen des kristallinen Siliziums drängen. Anschließend erfolgt der Einbau
der abgelösten Siliziumatome in die LixSi-Phase [82]. Das Eindringen der Lithium-Ionen erfolgt hierbei stets
in 〈112〉- und 〈110〉-Richtung und ist demnach anisotrop [82]. Zusätzlich werden die {111}-Ebenen Ebene
für Ebene abgetrennt. Diese Anisotropie des Lithiierungsprozesses ist ebenfalls in den Arbeiten von Lee et
al. sowie Goldman et al., in denen der Lithiierungsprozess von Siliziumnanodrähten und Siliziummikrostruk-
turen untersucht wird, zu erkennen [83–85]. Obravac et al. und Li et al. beobachten bei Unterschreiten eines
Potentials von 0,05V vs. Li/Li+ neben der solid-state-amorphization auch die Ausbildung der metasta-
bilen kristallinen Li15Si4-Phase [73, 80]. Diese Phase wandelt sich bei der Delithiierung bei Potentialen
von etwa 0,4V vs. Li/Li+ wieder in amorphes Silizium der allgemeinen Form LixSi um [73, 80]. Wird
Silizium oberhalb von 0,05V vs. Li/Li+ zykliert, liegt kristallines Silizium daher aufgrund der irreversiblen
solid-state-amorphization im Wesentlichen nur im ersten Zyklus vor. Anschließend liegt amorphes Silizium
vor, welches sich in seinen elektrochemischen Eigenschaften von kristallinem Silizium unterscheidet.
Eine der ersten Arbeiten, die sich mit den elektrochemischen Eigenschaften von amorphem Silizium
beschäftigt, ist die Arbeit von Beaulieu et al. In der Arbeit werden kontinuierliche und strukturierte amorphe
Silizium-Dünnschichten galvanostatisch zykliert und deren Volumenänderung untersucht. Abbildung 2.13 a)
zeigt den in der Arbeit von Beaulieu bestimmten typischen Potentialverlauf einer amorphen Siliziumschicht
bei der galvanostatischen Zyklierung [86]. Im Vergleich zu kristallinen Schichten ist zu erkennen, dass sich
das Potential mit der Zeit kontinuierlich verändert und kein Lade- bzw. Entladeplateau ausgebildet wird.
In der Arbeit von Obrovac et al., in der die strukturelle Änderung von Silizium während der Lithiumein-
und -auslagerung untersucht wird, werden aus den Lade/Entladekurven der Siliziumelektroden dQ/dE-
Kurven berechnet. Abbildung 2.13 b) zeigt die von Obrovac et al. bestimmte dQ/dE-Kurve einer amorphen
Siliziumelektrode aus der genannten Arbeit [73]. Es sind zwei Potentiale zu erkennen, bei denen die Ein-
bzw. -Auslagerung von Lithium in amorphes Silizium auftritt. Die hier ablaufenden Reaktionen werden
als Hochspannungs- und Niederspannungs-Einlagerung bzw. Auslagerung von Lithium bezeichnet. Die
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Abbildung 2.13.: a) Lade/Entladekurve von amorphem Silizium nach [86] sowie b) dQ/dE-Kurve von galvanosta-
tisch zykliertem amorphem Silizium nach [73].
Hochspannungsein- und -auslagerung läuft bei Potentialen von etwa 0,25V vs. Li/Li+ und 0,47V vs. Li/Li+
ab, während die Niederspanunngsein- bzw. -auslagerung bei Potentialen von etwa 0,09V vs. Li/Li+ und
0,28V vs. Li/Li+ abläuft [73, 87]. In den Abbildungen 2.13 a) und b) nicht dargestellt ist die Zyklierung
von amorphen Schichten zu Potentialen kleiner 0,5V vs. Li/Li+. Hierbei wird, wie bei der Zyklierung von
kristallinem Silizium, die metastabile Li15Si4-Phase gebildet und die elektrochemischen Eigenschaften des
amorphen Siliziums sind dementsprechend, wie oben beschrieben, verändert [73, 87].
Der exakte Einlagerungsmechanismus von Lithium in amorphes Silizium wird in der Literatur weiterhin
diskutiert. Der schräge Verlauf der Lade/Entladekurven wird von vielen Autoren beobachtet und deutet
auf eine Ein-Phasen-Reaktion von Lithium mit Silizium hin [73, 86, 87]. Die Arbeit von Wang et al., in
der in-situ-TEM-Messungen an strukturierten amorphen Siliziumschichten während der galvanostatischen
Zyklierung durchgeführt wurden, beurteilt die Lithiumeinlagerung allerdings als eine Zwei-Phasen-Reaktion
[88]. Die Autoren berichten, ähnlich zur Lithiumeinlagerung in kristallinem Silizium, von einer Phasengrenze,
die sich während der Lithiumeinlagerung durch die gesamte Elektrode bewegt [88]. Die Phasengrenze trennt
hierbei die amorphe unlithiierte Siliziumphase und die lithiierte amorphe Siliziumphase der allgemeinen
Form LixSi (x~2,5) [88]. In einem zweiten Schritt erfolgt die vollständige Lithiierung zu LixSi (x~3,75)
[88]. Eine Zwei-Phasen-Reaktion wird ebenfalls von McDowell et al. bei in-situ-TEM-Messungen an Sili-
ziumnanopartikeln während der elektrochemischen Zyklierung im ersten Zyklus beobachtet [89]. In den
folgenden Delithiierungs- und Lithiierungsschritten wird eine Ein-Phasen-Reaktion beobachtet [89]. Die
Autoren gehen davon aus, dass ein Zusammenhang zwischen der Aktivierungsenergie zum Aufbrechen der
Si-Si-Bindungen und dem beobachteten Unterschied zwischen erstem Zyklus und den Folgezyklen herrscht
[89]. Im ersten Zyklus ist eine hohe Konzentration an Lithium-Ionen, welche die Si-Si-Bindungen destabili-
sieren, nötig, um die Si-Si-Bindungen zu trennen [89]. In den Folgezyklen scheint die Si-Si-Bindung bereits
geschwächt zu sein [89]. Ursachen hierfür könnten nach McDowell et al. zurückgebliebene Lithium-Ionen in
der amorphen Siliziummatrix oder eine Änderung der Silizium-Struktur sein [89]. Beide Fälle könnten das
Aufbrechen der Si-Si-Bindungen kinetisch vereinfachen [89]. Eine übereinstimmende Meinung zum exakten
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Einlagerungsmechanismus in amorphes Silizium existiert somit in der Literatur nicht.
Volumenausdehnung und Zyklenstabilität dünner Siliziumschichten
Ein großer Nachteil des Elektrodenmaterials Silizium ist die starke Volumenänderung während der Li-
thiierung und Delithiierung. In den Arbeiten von Beaulieu et al., in denen die Volumenänderung von
strukturierten amorphen Silizium-Dünnschichten mittels in-situ-AFM-Messungen bei elektrochemischer
Lithiierung und Delithiierung untersucht wurde, konnte bei vollständiger Lithiierung eine Volumenzunahme
von 300% beobachtet werden [86]. Die Volumenveränderung und die Morphologieänderungen der Schichten
verliefen hierbei reversibel, woraus die Autoren schlossen, dass amorphe Siliziumdünnschichten als An-
odenmaterial verwendet werden können [86]. Ähnliches wurde in der Arbeit von He et al. beobachtet [90].
Hier wurde die Volumenänderung von amorphen sowie polykristallinen Dünnschichten in strukturierter
und unstrukturierter Form mittels Rasterelektronenmikroskops während der elektrochemischen Zyklierung
untersucht [90]. He et al. beobachteten im vollständig lithiiierten Zustand eine Volumenzunahme von 300%
bei kristallinen Siliziumschichten sowie eine Volumenzunahme von 310% bei amorphen Siliziumschichten
[90]. Die Volumenveränderung verlief hierbei sowohl in lateraler als auch horizontaler Richtung linear mit der
Lithiumkonzentration [90]. In beiden Arbeiten wurde zudem beobachtet, dass die absolute Volumenänderung
in horizontaler Richtung, senkrecht zum Substrat, deutlich größer als in lateraler Richtung ist [86, 90].
Die für Silizium typischen Volumenänderungen und strukturellen Änderungen während der Lithiierung
führen im Allgemeinen zur mechanischen Degradation der Elektrode. Dieser Vorgang wurde von zahlreichen
Autoren untersucht [27, 78, 91, 92]. Er beginnt mit der Ausbildung von Rissen und setzt sich bis zur
vollständigen Fragmentierung der Elektrode fort. Dies führt zu irreversiblen Nebenreaktionen mit dem
Elektrolyten sowie dem elektrischen Kontaktverlust von Teilen der Elektrode, wodurch die Kapazität der
Elektroden stark abnimmt. Aus diesem Grund weisen typische Siliziumanoden eine schlechte Zyklensta-
bilität auf. Eine Möglichkeit, die Zykliereigenschaften von Silizium zu verbessern, ist die Verwendung
von Siliziumdünnschichten. In der Literatur wurden in der Arbeit von Ohara et al. bereits gezeigt, dass
Silizium-Dünnschichten mit einer Dicke von 50 nm auf Nickel-Substraten eine reversible Kapazität über 200
Zyklen bei einer Laderate von 1C zeigen [93]. Weitere Autoren berichten von reversiblen Kapazitäten von
Siliziumdünnschichten mit Schichtdicken von 25–250 nm im Bereich von 30–200 Zyklen [94–97].
2.2 Chemische Gasphasenabscheidung
2.2.1 Einführung
Bei der CVD-Abscheidung handelt es sich um ein chemisches Syntheseverfahren. Die Methode wird zur
Herstellung von dünnen Schichten verwendet. Bei der chemischen Gasphasenabscheidung werden Präkursoren,
bei denen es sich meist um molekulare Verbindungen handelt, in einen Reaktor eingeleitet. Dort reagieren sie
entweder in der Gasphase oder auf einem Substrat ab und bilden eine Schicht auf einem Substrat. Typische
chemische Reaktionen, die in der CVD-Technologie auftreten, ist unter anderem die thermische Pyrolyse,
Reduktion, Oxidation, Hydrolyse oder die Nitridierung. Die genannten Reaktionen können dabei auf
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unterschiedliche Weise aktiviert werden. Die meist verbreiteten Aktivierungsmethoden sind die thermische
Aktivierung sowie die Plasma-unterstützte Aktivierung. Bei der thermischen CVD werden die Präkursoren
durch thermische Energie, die dem Präkursor durch den beheizten Reaktorraum oder durch das Substrat
zugeführt wird, aktiviert. Bei der Plasma-unterstützten CVD werden die Präkursoren zusätzlich durch
ein im Reaktorraum vorhandenes Plasma aktiviert. Eine weitere Methode ist die Heißdraht-CVD (engl.:
Hot-Wire-CVD oder HW-CVD). Hierbei werden die Präkursoren über einen heißen Draht geleitet und dort
thermisch oder thermo-katalytisch aktiviert. Der Vorteil von Plasma-unterstützter- und HW-CVD liegt darin,
dass im Vergleich zur thermischen CVD geringere Substrattemperaturen verwendet werden können. Neben
der Aktivierungsart werden CVD-Prozesse auch entsprechend dem verwendeten Prozessdruck kategorisiert.
Hier wird zwischen atmosphärischer und Nieder-Druck-CVD, auch als LP-CVD (engl.: Low Pressure)
bezeichnet, unterschieden. Bei atmosphärischer CVD können für gewöhnlich hohe Abscheideraten realisiert
werden und das Reaktordesign ist meist sehr einfach gehalten, wodurch sich Vorteile in der Ausführung der
Abscheidungen ergeben. Der Abscheideprozess ist bei atmosphärischer Gasphasenabscheidung allerdings
Transport-kontrolliert, was eine starke Abhängigkeit der Abscheiderate und der Schichteigenschaften von
der Fluid-Dynamik im Reaktor zur Folge hat [98]. Demgegenüber laufen Abscheidungsreaktionen bei
LP-CVD-Verfahren meist im reaktionskontrollierten Bereich ab, wodurch Abhängigkeiten von der Fluid-
Dynamik in den Hintergrund treten und die chemische Reaktion den größten Einfluss auf den Charakter der
abgeschiedenen Dünnschicht nimmt [98]. Zusätzlich können LP-CVD-Reaktoren meist einfacher mit einer
Plasma-Quelle erweitert werden. Weitere Informationen zu den Begriffen Transport- und Reaktionskontrolle
finden sich in Kapitel 2.2.2. Als Präkursoren werden bei der CVD für gewöhnlich Halide, Carbonyle, Hydride
oder Metall-Organische (MO) Präkursoren verwendet. MO-CVD-Präkursoren bieten im Vergleich zu anderen
Präkursoren den Vorteil, dass sie bereits bei sehr geringen Temperaturen abreagieren. Hierdurch sind sie
zur Herstellung von funktionalen Schichten auf Substraten, die nur geringen Temperaturen ausgesetzt
werden können, geeignet. Bei der Abscheidung von ternären Materialsystemen kommen für gewöhnlich
mehrere Präkursoren gleichzeitig zum Einsatz. Die Herausforderung liegt bei diesen Systemen darin, die
Reaktionsraten aller Präkursoren so zu kontrollieren, dass die gewünschten Stöchiometrien erreicht werden.
Hierzu müssen Prozessparameter wie die Konzentrationen der Präkursoren und die Prozesstemperaturen
besonders gut kontrolliert werden.
2.2.2 Kinetische Vorgänge
Bei der CVD-Abscheidung handelt es sich um ein mehrphasiges, heterogenes Reaktionssystem. Bei einem
solchen System spielt neben der Kinetik der chemischen Reaktion, Mikrokinetik genannt, auch der Stofftrans-
port, der in der sogenannten Makrokinetik betrachtet wird, eine Rolle. Abbildung 2.14 zeigt schematisch die
einzelnen Vorgänge während einer CVD-Beschichtung. Zunächst ist zu beachten, dass bei dieser Betrachtung
davon ausgegangen wird, dass sich ein laminarer Grenzfilm zwischen Substrat und Reaktivgasfluss ausbildet.
Die ablaufenden Vorgänge sind der Antransport des Reaktivgases an den Grenzfilm zwischen Hauptgasfluss
und Substrat, der Transport der Reaktanden durch den Grenzfilm, die Adsorption der Reaktanden am
Substrat, die chemische Oberflächenreaktion, die Desorption einiger Reaktionsprodukte, der Transport
der Reaktionsprodukte durch den Grenzfilm sowie der Abtransport der Reaktionsprodukte durch den
Hauptgasstrom. Liegt keine thermodynamische Limitierung der Reaktion vor, so kann jeder dieser Vorgänge
die Depositionsrate limitieren. In den meisten Fällen werden CVD-Reaktionen jedoch von nur zwei Prozessen,
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dem Stofftransport und der Oberflächenreaktionskinetik, kontrolliert bzw. limitiert.
Abbildung 2.15 zeigt die Abhängigkeit der Abscheiderate einer typischen CVD-Abscheidung von der
Abbildung 2.14.: Schematische Darstellung der während einer CVD-Reaktion ablaufenden Vorgänge nach [99].
Temperatur, dem Druck sowie vom Präkursorpartialdruck sowie die durch Stofftransport bzw. durch die
Oberflächenreaktion limitierten Bereiche. In Abbildung 2.15 a) ist zu erkennen, dass je nach verwendeter
Temperatur der Stofftransport oder die Oberflächenreaktion die Depositionsrate limitiert. Hierbei ist die
Depositionsrate im transportlimitierten Bereich nur schwach von der Temperatur und im reaktionskon-
trollierten Bereich stark von der Temperatur abhängig. Zusätzlich ist bei sehr hohen Temperaturen eine
thermodynamische Limitierung dargestellt. Hierbei handelt es sich meist um eine homogene Reaktion
der Präkursoren in der Gasphase, bei der Partikel gebildet werden und die Depositionsrate aufgrund von
Präkursorverarmung sinkt. In Abbildung 2.15 b) ist zu erkennen, dass die Abscheiderate im Transport-
limitierten Fall mit steigendem Gesamtdruck abnimmt und sich der oberflächenkontrollierte Bereich mit
steigendem Gesamtdruck über einen größeren Temperaturbereich erstreckt. Zusätzlich ist in Abbildung
2.15 c) zu erkennen, dass die Abscheiderate bei Zunahme des Partialdrucks des Präkursors ansteigt. Der
Temperaturbereich, in dem die Reaktion Transport- bzw. Reaktions-limitiert abläuft, verschiebt sich dabei
kaum. Ab einem hohen Partialdruck des Präkursors ist hier ebenfalls von einer Partikelbildung in der
Gasphase auszugehen.
Um die Temperaturabhängikeit der Depositionsrate besser zu verstehen, wird im Folgenden eine theoretische
Beschreibung der Depositionsrate aus Referenz [100] betrachtet. In diesem Modell werden der Massefluss F1
durch den Grenzfilm und der Massefluss F2 in der Reaktionszone einer CVD-Abscheidung betrachtet. Es
wird zusätzlich angenommen, dass der Stofftransport über den Grenzfilm nur von der Diffusion bestimmt
wird. Dies führt zu einem Konzentrationsgradienten über den Grenzfilm, siehe Abbildung 2.16.
Für den Massefluss F1 durch den Grenzfilm gilt Formel 2.10.




Abbildung 2.15.: Typische Abhängigkeit der Depositionsrate R von Temperatur (a), Druck (b) sowie dem
Präkursorpartialdruck (c) bei einer CVD-Abscheidung aus [100, 101].
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(a)
Abbildung 2.16.: Schematische Darstellung des Konzentrationsverlaufs C und der Masseflüsse F1 und F2 zwischen
der Substratoberfläche (CS) und dem Hauptgasfluss (CG) während eines CVD-Prozesses nach
[100].
Hierbei sind CG und CS die Konzentrationen im Gesamtgasstrom und an der Oberfläche. hG wird als





Hierbei ist D der Diffusionkoeffizient der reaktiven Spezies und δ die Dicke des Grenzfilms.
Unter der Annahme einer chemischen Reaktion erster Ordnung gilt für den Fluss F2, der die durch die
Reaktion konsumierte gasförmige Spezies an der Substratoberfläche beschreibt, Formel 2.12.
F2 = kSCS (2.12)
kS ist hierbei die Reaktionsrate der heterogenen Reaktion von Substratoberfläche und den Reaktanden.
Unter stationären Bedingungen müssen der Massefluss durch den Film und der Massefluss, der aufgrund
der chemischen Reaktion auftritt, gleich sein (F1 = F2). Aus dieser Bedingung folgt für die Konzentration





Es können nun zwei Fälle, der Stofftransport- und der Oberflächenreaktions-limitierte Fall, unterschieden
werden. Im Fall der Oberflächenreaktionslimitierung ist die chemische Reaktionsrate geringer als der
Stoffübergangskoeffizient und es gilt somit kS << hG. In diesem Fall existiert kein Konzentrationsgradient
in dem Grenzfilm und für die Abscheiderate R gilt Formel 2.14.
RDep s kSCG (2.14)
28
Da kS meist die allgemeine Form kS ∝ exp(
−EAktiv ierung






Hierbei ist EAktiv ierung die Aktivierungsenergie und R die universelle Gaskonstante. Mithilfe einer Arrhenius-
Auftragung der Depositionsrate im reaktionslimitierten Bereich kann somit die Aktivierungsenergie der
Oberflächenreaktion bestimmt werden. Zwischen der Aktivierungsenergie der Oberflächenreaktion und der
Steigung m herrscht der in Formel 2.16 dargestellte Zusammenhang.
m = −EAktiv ierung
R
(2.16)
Im Fall der Stofftransportlimitierung ist der Stoffübergangskoeffizient kleiner als die Oberflächenreaktionsrate
und es gilt somit kS >> hG. In diesem Fall besteht ein starker Konzentrationsgradient in dem Grenzfilm
zwischen Gasstrom und Substratoberfläche und die Reaktandenkonzentration an der Substratoberfläche ist
sehr gering. Für die Abscheiderate gilt in diesem Fall Formel 2.17.
RDep ∝ hGCG (2.17)
Wird zusätzlich die Temperatur- und Druckabhängigkeit von D und δ berücksichtigt, ergibt sich für die







Hierbei sind µ, Preakt und P die Gasgeschwindigkeit, der Partialdruck des Reaktanden und der Gesamtdruck.
Die Depositionsrate ist somit nach dem dargestellten Modell im transportlimitierten Bereich proportional
zum Präkursor-Partialdruck und invers proportional zum Gesamtdruck. Dies stimmt mit den in Abbildung
2.15 dargestellten Zusammenhängen überein.
2.2.3 CVD- und ALD-Synthese von LiCoO2
LiCoO2-Dünnschichten wurden erst von wenigen Autoren, zum Teil erst während des Verlaufs dieser Arbeit,
mittels CVD- bzw. ALD-Verfahren hergestellt [20–24, 103–105]. Die erste wissenschaftliche Arbeit zu
diesem Thema ist die Arbeit von Fragnaud et al. [20]. Fragnaud et al. untersuchten zunächst nur kobalt-
bzw. lithiumhaltige Schichten, die jeweils unter der Verwendung von nur einem Präkursoren, entweder
dem Lithiumpräkursoren oder dem Kobaltpräkursoren, abgeschieden wurden. Als Präkursoren wurden die
Verbindungen Lithium- 2,2,6,6-tetramethylheptane-3,5-dione (Li-TMHD), sec-Buthyl-Lithium, tert-Buthyl-
Lithium und Cobalt(III)-acetylacetonate (Co(CH3COCHCOCH3)) verwendet. Bei tert-Buthyl-Lithium
beobachteten die Autoren einen Einfluss des Präkursor/Sauerstoff-Verhältnisses auf die gebildeten Lithium-
Verbindungen. Die Autoren geben die exakten Sauerstoffpartialdruckwerte nicht an, erwähnen allerdings, dass
die Zersetzung des Lithiumpräkursors je nach Präkursor/Sauerstoff-Verhältniss zu Li2CO3, Li2O2 oder Li2O
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erfolgt. Zudem zeigen die Autoren, dass LiCoO2-Schichten über einen weiten Substrattemperaturbereich
von 400–650 °C hergestellt werden können. Cho et al. und Choi et al. verwendeten zur Synthese der
LiCoO2-Dünnschichten das sogenannte Liquid-Delivery-MOCVD-Verfahren [21, 22]. Hierbei wird eine aus
Li(TMHD), Co(TMHD)3 und dem Lösungsmittel Tetrahydrofan (C4H8O) bestehende Präkursorlösung
mittels Verdampfers der Reaktorkammer zugeführt und auf dem beheizten Substrat zu LiCoO2 umgesetzt
[21, 22]. Beide Autoren konnten zeigen, dass das während der Abscheidung eingestellte Li/Co-Verhältnis
einen großen Einfluss auf die Kapazitäten sowie die Zyklenstabilität der Schichten hat [21, 22]. In den
Arbeiten von Oudenhoven und Katsui [23, 105] wurde unter anderem der Einfluss des Li/Co-Verhältnisses,
der Substrattemperatur und des Sauerstoffpartialdrucks auf den Fremdphasenanteil, die Kristallinität, die
Morphologie und die Abscheiderate untersucht. Oudenhoven verwendete hierzu das LP-MOCVD-Verfahren
und die beiden Präkursoren tert-Buthyllithium und CpCo(CO)2 [23, 24]. Katsui et al. verwendeten ebenfalls
das LP-MOCVD-Verfahren, allerdings mit den Präkursoren Dipivaloylmethanato-Lithium (Li(DPM)) und
Tris-dipivaloylmethanato-cobalt (Co(DPM)3. Beide Autoren zeigen, dass durch das Li/Co-Verhältnis die
Phasenreinheit der LiCoO2-Schichten verändert werden kann. Ein hoher Lithiumanteil führt hierbei zu
Li2CO3-Verunreinigungen [105], während ein hoher Kobalt-Anteil zu Co3O4-Verunreinigungen führt [23].
Oudenhoven zeigt zudem, dass sich das Diffraktogramm der synthetisierten LiCoO2-Proben bei Erhöhung
des Sauerstoffpartialdrucks verändert und sich die (101)- sowie (104)-Reflexintensitäten in Relation zu den
Reflexen der Fremdphase Co3O4 verringern. In dem Verfahren von Loho et. al wurden die Präkursoren
mittels Laser verdampft und anschließend der beheizten Probe zugeführt [103]. Als Präkursoren wurden
dabei β-Diketonate verwendet. Den Autoren zufolge lässt sich mit dieser Methode die Morphologie der
LiCoO2-Dünnschichten über die Abscheideparameterwahl gezielt einstellen [103]. Donders et al. verwendeten
zur Abscheidung der LiCoO2-Dünnschichten ein Plasma-unterstütztes ALD-Verfahren [104]. Die Präkursoren
Li-tert-butoxid (LiOtBu) und Cyclopentadienyldicarbonyl-cobalt(I) (CpCo(CO)2) werden dabei sequenziell
in die Kammer eingebracht und sequenziell oxidiert. Die Autoren konnten zeigen, dass die erhaltenen Filme
gute elektrochemische Eigenschaften mit typischen für LiCoO2 zu erwartenden Kapazitäten und zudem
eine gute Zyklenstabilität aufweisen [104]. Von den genannten Autoren untersuchte lediglich Oudenhoven
die 3D-Beschichtungsfähigkeit des Prozesses. An strukturierten Substraten mit einer Grabenbreite von
10µm und einer Grabentiefe von 30µm konnte Oudenhoven mittels SEM-Messungen eine homogene, dichte
Beschichtung und somit eine gute 3D-Beschichtungsfähigkeit des Abscheideverfahrens beobachten.
2.2.4 HW-CVD von Silizium
Bei der HW-CVD-Synthese von Silizium wird ein Gasgemisch aus den Präkursoren Silan und Wasserstoff
an einem heißen Draht katalytisch aufgespalten. Aufgrund der Anregung durch den Heißdraht können bei
dieser Methode geringere Substrattemperaturen als beispielsweise bei der thermischen CVD-Abscheidung
von Silizium verwendet werden. Die während der CVD-Abscheidung ablaufenden wichtigsten Reaktionen
sind in Formel 2.19 und 2.20 dargestellt [106].
SiH4 −−→ Si + 4 H (2.19)
SiH4 + H −−→ SiH3 + H2 (2.20)
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Die in Formel 2.19 dargestellte Reaktion findet dabei vollständig am Heißdraht statt und ist ab einer
Drahttemperatur von 1800 °C die dominierende Reaktion [106]. Bei niedrigeren Temperaturen wird die
in Formel 2.20 dargestellte Reaktion dominanter [106]. Duan et al. haben in ihrer Arbeit, in der die
Radikalproduktion und die hierfür benötigte Aktivierungsenergie an den Filament-Materialien Wolfram,
Rhenium, Molybden und Tantal untersucht wurden, gezeigt, dass die dargestellten Reaktionen durch den
Heißdraht katalysiert werden [107]. Bei Temperaturen unter 1800 °C wird neben der Bildung der in Formel
2.20 dargestellten Produkte die Bildung von weiteren Reaktionsradikalen beobachtet. Da in dieser Arbeit
eine Drahttemperatur von 1800 °C verwendet wurde, werden die gebildeten Radikale hier nicht weiter
diskutiert und es wird auf weiterführende Literatur verwiesen [108, 109].
Gegenüber der Plasma-unterstützten CVD-Abscheidung von Silizium bietet die HW-CVD zahlreiche Vorteile.
In der Plasma-unterstützten CVD (engl.: Plasma Enhanced-CVD) werden Radikale durch Kollisionen
innerhalb des Gases hergestellt, während bei der HW-CVD eine 2-dimensionale Fläche als Radikalanre-
gungsquelle dient. Dies erhöht die Effizienz, in der der Präkursor umgesetzt wird, und es sind zudem höhere
Abscheideraten möglich [110]. In der HW-CVD wirkt kein elektrisches Feld und es sind dementsprechend
keine Ionen anwesend, die auf das Substrat beschleunigt werden können und zu einer Beschädigung der
synthetisierten Schichten führen können [110, 111]. Da kein elektrisches Feld vorhanden ist, kann zudem
angenommen werden, dass eine konforme Beschichtung komplexer Strukturen möglich ist. Dies wurde für die
HW-CVD-Abscheidung von Siliziumnitridschichten bereits von Makiko, Wang und Okada gezeigt [112–114].
Zusätzlich sind die Form sowie die Position des Substrats aufgrund der Abwesenheit eines elektrischen
Feldes nicht beschränkt [110]. Weiterhin ist zu erwarten, dass Silizium, welches mittels HW-CVD hergestellt
wird, niedrigere Produktionskosten aufweist als mittels PE-CVD hergestelltes Silizium [115]. Ein Nachteil
der HW-CVD gegenüber der PE-CVD ist eine schwieriger zu kontrollierende Substrattemperatur [110].
Die Substrattemperatur wird aufgrund der Abstrahlung des heißen Drahts stark von der Drahttemperatur
beeinflusst [110].
Dem Autor ist keine Veröffentlichung bekannt, in der die HW-CVD-Methode zur Herstellung von Silizi-
umdünnschichtanoden verwendet wurde. Dillon et al. nutzen den HW-CVD-Prozess zur Abscheidung von
Siliziumschichten, die in einem Folgeschritt jedoch abgekratzt und zu gepressten Siliziumelektroden weiter-




Die Röntgenphotoelektronenspektroskopie (engl.: X-ray-Photoelectron-Spectroscopy: XPS) ist eine
Oberflächen- und Grenzflächenanalysemethode, die zur chemischen Analyse und zur Analyse der elektroni-
schen Struktur von Materialien verwendet wird. Die Methode beruht auf dem äußeren Photoelektrischen
Effekt. Während der Charakterisierung wird die Probe mit Photonen einer Energie hν, die größer als die
Ionisationsenergie der Probe ist, bestrahlt. Dabei werden Elektronen aus besetzten Zuständen in unbesetzte,
oberhalb der Vakuumenergie liegende Endzustände angeregt. Abbildung 2.17 zeigt schematisch die energeti-
sche Anregung eines Kernniveaus sowie die Detektion des emittierten Photoelektrons. Für die kinetische
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Abbildung 2.17.: Schematische Darstellung des äußeren Photoelektrischen Effekts sowie schematische Darstel-
lung des Detektionsvorgangs. Hierbei ist hν die Energie des eintreffenden Photons, EBin die
Bindungsenergie, φProbe die Austrittsarbeit und Ekin die kinetische Energie der emittierten
Elektronen. φSpek ist die Austrittsarbeit des Spektrometers und EF die Fermienergie. Nach
[118].
Energie der Elektronen gilt Formel 2.21.
Ekin = hν − EBin − φProbe (2.21)
Hierbei ist Ekin die kinetische Energie, EBin die Bindungsenergie und φProbe die Austrittsarbeit der emit-
tierten Elektronen. h und ν sind das Planck’sche Wirkungsquantum und die Frequenz der verwendeten
Photonen. Aufgrund des elektrischen Kontakts zwischen Probe und Spektrometer verändert sich die ki-
netische Energie des Photoelektrons zwischen der Oberfläche der Probe und dem Spektrometer. Für die
kinetische Energie der Elektronen im Spektrometer gilt Formel 2.22.
Ekin = hν − EBin − φProbe − (φSpek − φProbe) = hν − EBin − φSpek (2.22)
In Formel 2.22 ist zu erkennen, dass die kinetische Energie unabhängig von der Austrittsarbeit der Probe
ist. Durch Kenntniss der Austrittsarbeit des Spektrometers kann daher aus der kinetischen Energie der
Elektronen deren Bindungsenergie bestimmt werden. Die Austrittsarbeit des Spektrometers ist für gewöhn-
lich bekannt und der Messaufbau wird bei Bedarf durch die Messung einer metallischen Probe kalibriert.
Anhand der Bindungsenergie der detektierten Elektronen können die in der Probe enthaltenen Elemente
und deren Oxidationszustände detektiert werden.
Mittels XPS kann zusätzlich die Austrittsarbeit φProbe der Probe bestimmt werden. Hierzu wird die Sekun-
därelektronenkante, bei der die Randbedingungen EKin = 0 erfüllt sind, verwendet. Der Zusammenhang
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zwischen Austrittsarbeit und Sekundärelektronenkante ist in Formel 2.23 dargestellt.
φ = hν − ESK (2.23)
Die Informationstiefe der XPS ist aus der mittleren freien Weglänge der emittierten Photoelektronen
abgeleitet. Abbildung 2.18 zeigt die mittlere freie Weglänge von Photoelektronen in unterschiedlichen Mate-
rialien in Abhängigkeit der kinetischen Energie der Photoelektronen. Es ist zu erkennen, dass die mittlere
Abbildung 2.18.: Mittlere freie Weglänge λe in Abhängigkeit der kinetischen Energie von Photoelektronen in
unterschiedlichen Materialien nach [119]
.
freie Weglänge und damit auch die Informationstiefe im Wesentlichen von der kinetischen Energie der
Photolektronen abhängen. Mithilfe der freien Weglänge der Elektronen kann mittels XPS die Schichtdicke
einer hinreichend dicken homogenen Schicht bestimmt werden. Liegt eine beschichtete Probe vor, so legen
emittierte Photoelektronen einen Teil ihres Weges zum Detektor in der aufgebrachten Schicht zurück. Ihre
Anzahl nimmt dabei exponentiell ab. Für das Verhältnis der Emissionsintensität der beschichteten Probe
(IdSub) und der Emissionsintensität der unbeschichteten Probe (IdSub) gilt Formel 2.24 [118]. Hierbei ist
λE die mittlere freie Weglänge der Photoelektronen und α der Abnahmewinkel zwischen Detektor und







XPS kann zudem zur quantitativen Analyse verwendet werden. Es gilt Formel 2.25. Hierbei sind nA und nB
die atomaren Anteile der Elemente A und B, IA und IB die integrierten Intensitäten der den Elementen
A und B zugeordneten Emissionen und ASFA und ASFB die atomaren Empfindlichkeitsfaktoren (engl.:
Atomic Sensitivity Factor: ASF) der Elemente A und B. In den ASFs sind Ionisationsquerschnitt, Spektro-
meterempfindlichkeit, Transmissionsfunktion und die Austrittstiefen berücksichtigt. Die Reproduzierbarkeit
quantitativer XPS-Analysen liegt zwischen 5-15% [118].
nA
nB




Da mittels XPS sowohl die Austrittsarbeit als auch die besetzten elektronischen Zustände im Valenzband
untersucht werden können, eignet sich die Methode besonders zur Untersuchung der elektronischen Struktur
von Materialien. Von besonderem Interesse ist in diesem Zusammenhang die Untersuchung der elektronischen
Struktur von Grenzflächen. Hierzu wird schrittweise ein Material auf einem anderen aufgebracht und mittels
XPS sequenziell die elektronische Struktur vermessen.
2.3.2 Raman-Spektroskopie
Die Raman-Spektroskopie beruht auf der inelastischen Photonenstreuung an Materie. Werden Photonen an
Materie gestreut, so kann sich die Energie des Photons bei dem Streuprozess erhöhen, verringern oder gleich
bleiben. Diese drei Arten der Streuung sind in Abbildung 2.19 dargestellt. Bei der Rayleigh-Streuung wechsel-
wirken die eintreffenden Photonen mit dem Festkörper und verzerren oder polarisieren die Elektronenwolke
der Atomkerne. Dabei wird ein kurzlebiger als virtueller Zustand bezeichneter Zustand erzeugt. Der virtuelle
Zustand ist nicht stabil und das Photon wird nach sehr kurzer Zeit wieder zurückgestrahlt. Bei diesem
Streuprozess unterscheidet sich die Energie des eintreffenden und abgestrahlten Photons nicht und der
Streuprozess ist demnach elastisch. Wird während des Streuprozesses zusätzlich der Schwingungszustand des
Moleküls verändert, so liegt Raman-Streuung vor. Hierbei ist zwischen Stokes- und Anti-Stokes-Streuung zu
unterscheiden. Bei der Stokes-Streuung wird aus dem Schwingungsgrundzustand in einen virtuellen Zustand
angeregt und anschließend in einen erhöhten Schwingungszustand relaxiert. Das gestreute Photon besitzt
daher eine geringere Energie als das eintreffende Photon. Bei der Anti-Stokes-Streuung wird aus einem
angeregten Schwingungszustand in den virtuellen Zustand angeregt und anschließend auf den Schwingungs-
grundzustand relaxiert. Das gestreute Photon besitzt daher eine höhere Energie als das eintreffende Photon.
Die relativen Intensitäten von Stokes- zu Anti-Stokes-Strahlung hängen von der Besetzung der verschiedenen
Schwingungzustände ab. Da die meisten Moleküle bei Raumtemperatur in ihrem Grundzustand vorliegen,
ist die Intensität des Stokes-Prozesses im Vergleich zum Anti-Stokes-Prozess für gewöhnlich höher. Der
Rayleigh-Prozess ist für gewöhnlich der Streuprozess mit höchster Intensität, da die meisten Photonen auf
diese Weise streuen.
Moleküle oder Schwingungen sind im Allgemeinen nur Raman-aktiv, wenn sich während der Schwingung
Abbildung 2.19.: Schematisches Darstellung des Rayleigh-, Stokes- und Anti-Stokes-Streuprozesses mit energetisch
niedrigstem Schwingungszustand m sowie dem angeregten Schwingungszustand n nach [120].
die Polarisierbarkeit α des Moleküls ändert. Im Gegensatz dazu sind Schwingungen z. B. IR-aktiv, wenn
sich während der Schwingung das Dipolmoment ändert. Für die Streuintensität einer Raman-Streubande
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Hierbei ist I0 die Intensität der anregenden Strahlung, ν die Frequenz der anregenden Strahlung, N die
Anzahl an streuenden Molekülen, α die Polarisierbarkeit und Q die Schwingungsamplitude. δαδQ wird auch
als Raman-Streuquerschnitt bezeichnet. Aus der Formel ist ersichtlich, dass die Intensität stark von der
Frequenz der anregenden Strahlung und dem Streuquerschnitt abhängt. Werden Proben untereinander
verglichen und wird der Versuch unternommen, quantitative Aussagen aus Raman-Intensitäten abzuleiten,
so ist dies nur möglich, wenn der Streuquerschnitt der verwendeten Spezies bekannt ist und der Streuquer-
schnitt aller Proben gleich ist und wenn der Streuquerschnitt der untersuchten Phasen sich nicht mit der
Probenzusammensetzung ändert [121]. Für gewöhnlich werden zur Bestimmung des Streuquerschnitts und
der Abhängigkeit des Streuquerschnitts von der Phasenzusammensetzung der Probe Kalibrierproben mit




Bei der Cyclovoltammetrie wird ein dreiecksförmiger Potential-Zeit-Verlauf an der Arbeitselektrode an-
gelegt und der resultierende Strom detektiert. Hieraus wird ein Strom-Potential-Diagramm erstellt. Die
Methode wird zur Charakterisierung von z. B. Redoxelektroden oder Interkalationselektroden verwen-
det. Abbildung 2.20 zeigt schematisch das Cyclovoltagramm einer reversiblen Redoxelektrode mit dem
Gleichgewichtspotential ϕrev . Bei der dargestellten Messung wurde das Elektrodenpotential zunächst vom
Ursprungspotential unterhalb von ϕrev bis zum Umkehrpotential ϕu erhöht und anschließend wieder auf
das Ursprungspotential verringert [122]. Es ist zu erkennen, dass der Strom in Spannungsbereichen, in
denen keine elektrochemischen Reaktionen ablaufen, gering ist. Wird das Potential in den Bereich von ϕrev
verschoben, so ist aufgrund der an der Redoxelektrode ablaufenden Redoxreaktionen ein Anstieg des Stroms
zu erkennen. Je nach Stromrichtung hat dieser Strom oxidativen oder reduktiven Charakter. Aufgrund
der Konzentrationsverarmung der elektrochemisch aktiven Spezies während des Zyklierens durchläuft der
Strom bei einem bestimmten Potential ein Maximum. Mithilfe des Cyclovoltagramms können anodische und
kathodische Peakstromdichten sowie das Redox-Potential der untersuchten Elektrode bestimmt werden.
Im speziellen Fall der Lithium-Ionen-Batterieelektrode, bei der es sich um eine Interkalationselektrode han-
delt, ist mit dem gemessenen Strom für gewöhnlich die Interkalation von Lithium in das Elektrodenmaterial
verbunden. Hier besteht die Möglichkeit, dass der Strom aufgrund des Erreichens der vollständigen Ladung
bzw. vollständigen Entladung ein Strommaximum durchläuft.
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(a)
Abbildung 2.20.: Schematische Darstellung einer Cyclovoltammetrie-Kurve (CV-Kurve) eines reversiblen Redoxvor-
gangs. Mit j+p und j−p = positive bzw. negative Peakstromdichte, jap und jkp = anodische und
kathodische Peakteilstromdichte, ϕkp und ϕap = kathodisches und anodisches Peakpotential,
ϕrev = reversibles Nernst-Potential und ϕu = Umkehrpotential nach [122].
Galvanostatische Zyklierung
Bei der galvanostatischen Zyklierung wird ein konstanter Strom auf die elektrochemische Zelle aufgeprägt
und die Spannungsänderung der Zelle registriert. Bei Batterien entspricht dies der Aufnahme von Lade-
bzw. Entladekurven. Während einer typischen Messung wird die Zelle mit einem definierten Strom bis zu
ihrem Lade- bzw. Entladeschlusspotential für eine bestimmte Anzahl von Zyklen geladen und entladen.
Abbildung 2.21 a) zeigt einen Zyklus einer typischen Lade/Entlade-Kurve einer Lithium-Ionen-Halbzelle.
Es sind der konstant aufgebrachte Strom sowie der davon beeinflusste Spannungsverlauf über die Zeit zu
erkennen. Zusätzlich ist zu erkennen, dass die Lithium-Ionen-Zelle ein Lade- bzw. Entladeplateau durchläuft.
Der Potentialbereich, in dem sich der Plateaubereich befindet, ist im Wesentlichen vom Redoxpotential der
elektrochemischen Ein- und Auslagerung der Lithium-Ionen bestimmt und hängt dementprechend mit dem
untersuchten Elektrodenmaterial zusammen.
Abbildung 2.21 b) zeigt eine typische dQ/dE-Kurve, die sich aus der Lade/Entladekurve bestimmen lässt.
Die Plateauregionen erscheinen in dieser Darstellung als dQ/dE-Peaks. Mit dieser Art der Auftragung ist es
möglich, elektrochemische Prozesse getrennt voneinander zu identifizieren, da unterschiedliche elektrochemi-
sche Prozesse zu Peaks bei unterschiedlichen Potentialen führen. Aus der Lade/Entladekurve können noch
weitere elektrochemische Kenndaten gewonnen werden. So kann bei mehrfacher Zyklierung die Lade- bzw.
Entladekapazität als Funktion der Zyklenzahl errechnet und somit Informationen über die Zyklenstabilität
oder die Coulomb’sche Effizienz der Elektroden gewonnen werden. Für die Lade bzw. Entladekapazitäten
CEntlade sowie die Coulomb’sche Effizienz gelten die Formeln 2.27-2.29. Hierbei sind tLade und tEntlade die
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zum Erreichen der Ladeschlussspannung benötigten Lade bzw. Entladezeiten.
CLade = I ∗ tLade (2.27)





Abbildung 2.21.: Schematische Darstellung eines Lade/Entlade-Zyklus bei der galvanostatischen Zyklierung (a)




3.1.1 Herstellung von Dünnschichten
In dieser Arbeit wurden zur Herstellung von dünnen Schichten die Metall-Organische Gasphasenabscheidung,
die Kathodenzerstäubung sowie die Heißdraht-unterstützte Gasphasenabscheidung (engl.: Hot-Wire-CVD)
verwendet. Im Folgenden werden die hierbei verwendeten Abscheidekammern und Abscheideparameter
näher beschrieben. Die MOCVD-Abscheidekammer sowie die verwendeten Parameter werden in Kapitel 5
beschrieben, da der entsprechende Reaktor erst in dieser Arbeit aufgebaut wurde.
Kathodenzerstäubung
Abbildung 3.1.: Schematische Darstellung einer Magnetronsputteranlage nach [123].
Zur Herstellung von gesputterten LiCoO2 und LiPON-Dünnschichten wurde die Anodenkammer des Daisy-
Bat (siehe Kapitel 3.2) verwendet. Abbildung 3.1 zeigt eine schematische Darstellung der Anodenkammer.
Sie besteht aus einem Edelstahlkörper, an den alle zur Prozessüberwachung und Steuerung benötigten
Komponenten angeschlossen sind. Sie wird mittels einer Turbomolekularpumpe (Pfeiffer HiPace300) mit
zugehöriger Vorpumpe gepumpt. Die Prozessgase werden über Masseflussregler (MFC) in die Kammer
eingebracht. Als Prozessgase können standardmäßig N2, O2 und Ar verwendet werden. Alternativ können
auch Gase wie z. B. CO2 aus Druckdosen angeschlossen werden. Während des Abscheidungsprozesses wird
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Tabelle 3.1.: Übersicht der mittels Sputterdeposition hergestellten Dünnschichten und die hierzu vewendeten
Parameter.
Material LiCoO2 LiPON
Target (Hersteller) LiCoO2 (Lesker) Li3PO4 (Lesker)
TSub[°C ] 550 RT
p [mbar] 8*10-3 3*10-3
N2-Fluss [sccm] 0 10
O2-Fluss [sccm] 6 0
Ar2-Fluss [sccm] 6 0
Abstand zu Target [cm] 6,5 5,5
Leistung [W] 50 40
Abscheiderate [nm/min] 0,8 3,6
der Kammerdruck über die Veränderung des Pumpenquerschnitts durch ein einstellbares Plattenventil
eingestellt. Zur Druckmessung kommen eine Pfeiffer Kaltkathode IKR 261 und eine kapazitive Pfeiffer CMR
zum Einsatz. Die Zerstäubung der Targets findet mittels 2“- Magnetronkathoden der Firma Thin Film
Consulting statt. Die RF-Leistung wird hierbei von einem RF-Generator mit zugehörigem Matching-Netzwerk
von Hüttinger eingebracht. Die Probe wird durch eine unter der Probengabel angebrachte Halogenlampe
aufgeheizt. Über ein Thermoelement wird dabei die Temperatur der Probe überwacht und gegebenenfalls
manuell nachgeregelt. Über einen z-Manipulator ist es möglich, den Abstand zwischen Target und Probe
zu verändern und über eine Drehdurchführung kann die Probe unter die eingebauten Targets gefahren
werden. Zusätzlich dienen Drehdurchführung und Z-Manipulator zum Probentransfer. Zur Abscheidung
von dünnen Schichten wird die Probe zunächst in die Anodenkammer transferiert. Anschließend werden
Prozessgase eingeleitet und unter den Targets ein Plasma gezündet. Der eingebaute Shutter verhindert
dabei die Beschichtung des Substrats. Die eigentliche Dünnschichtabscheidung beginnt anschließend mit der
Öffnung des Shutters.
Zur Herstellung der LiCoO2- und LiPON-Schichten wurden aus anderen Arbeiten bekannte, optimierte
Parameter verwendet. Sie sind in Tabelle 3.1 gelistet.
Hot-Wire-CVD-Abscheidung
Abbildung 3.2 zeigt die zur Abscheidung von Silizium-Dünnschichten verwendete Hot-Wire-CVD-
Abscheidungsanlage. Sie besteht aus einem Edelstahlkörper, an den ein Pumpsystem, Gaseinlässe sowie
Druckmessdosen angeschlossen sind. Zusätzlich sind ein z-Hub, eine beheizbare Probenaufnahme sowie eine
Stromdurchführung, an die der beheizte Draht angebracht ist, installiert. Die Prozessgase werden über
Masseflusskontroller in den Reaktorraum eingebracht. Der Prozessdruck wird über ein Schmetterlingsventil
kontrolliert. Die verwendete Substratheizung bietet die Möglichkeit, das Substrat während der Abscheidung
auf bis zu 200 °C zu erhitzen. Die Drahttemperatur wird über einen Quotienten-Pyrometer gemessen
und die Heizleistung über einen Temperatur-Prozessregler nachreguliert. Der Heizdraht kann über eine
Verschlusskappe verdeckt werden, wodurch die Beschichtung des Substrats verhindert werden kann. Dies
erlaubt das Einfahren des Heizdrahts auf die gewünschte Betriebstemperatur vor Beginn der eigentlichen
Schichtabscheidung. Zur Abscheidung der Silizium-Dünnschichten wurden die in Tabelle 3.2 dargestellten
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Abbildung 3.2.: Schematische Darstellung der HW-CVD-Abscheidungsanlage.





TDraht [°C ] 1800
Abstand zu Draht [cm] 6,5
Abscheiderate [nm/min] 0,25-0,5
Drahtmaterial Tantal
Parameter verwendet. Diese Parameter wurden in der Doktorarbeit von Decker zur Abscheidung von
mikro-kristallinen Siliziumdünnschichten verwendet und optimiert [124].
Verwendete Temperschritte
Die mittels MOCVD synthetisierten LiCoO2-Dünnschichten wurden im Anschluss an ihre Synthese einem
Temperschritt unterzogen. Es wurden zwei Temperschritte verwendet: der Temperschritt bei 550 °C sowie
der sogenannte Hochtemperatur-Temperschritt (HT). Tabelle 3.3 gibt einen Überblick über die dabei
verwendeten Parameter. Ein wesentlicher Unterschied zwischen den beiden Temperschritten ist das zum
Tempern verwendete Gerät. Der HT-Temperschritt wurde außerhalb des Daisy-Bat in einem Rohrofen, der
Temperschritt bei 550 °C in der Anodenkammer des Daisy-Bat durchgeführt. Der Grund hierfür waren die
für den HT-Temperschritt verwendeten Temperaturen, die in keiner der im Daisy-Bat verfügbaren Kammern
erreicht werden konnten. Der Rohrofen wurde über eine Temperaturrampe von 5K/min auf die gewünschte
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Tabelle 3.3.: Übersicht der verwendeten Parameter bei Standard- und Hochtemperatur-Temperung.
Temperatur [°C ] p [mbar] pOx [mbar] Haltezeit [Minuten] Kammer
550 °C-Temperung 550 1*10-2 1*10-2 30 Anodenkammer
HT-Temperung 800 1013 212 15 Rohrofen
Temperatur gebracht und mit synthetischer Luft durchströmt. Nach der HT-Temperung wurde die Probe
zusammen mit dem Rohr nach 20 Minuten aus dem Rohrofen entfernt und in Atmosphäre abgekühlt.
3.1.2 Verwendete Substrate
Zur Abscheidung der LiCoO2-MOCVD-Dünnschichten wurden drei unterschiedliche Substrate verwen-
det. Zu Beginn der Arbeit wurden platinierte Siliziumwafer von GMEK mit einem [Si(100)/300 nm
SiO2/20 nm TiO2/150 nm Pt(111)]-Schichtaufbau verwendet. Im Laufe der Arbeit wurden anschließend
für die Standardabscheidung oxidierte Siliziumwafer mit [Si(100)/300 nm SiO2]-Schichtaufbau des Pro-
jektpartners Bosch verwendet. Für Proben, die elektrochemisch charakterisiert werden sollten, wurde ein
Gold-beschichteter Siliziumwafer mit [Si(100)/300 nm SiO2/100 nm Au]-Schichtaufbau von Bosch verwendet.
Zur Abscheidung von HW-CVD-Siliziumdünnschichten standen zunächst der platinierte Siliziumwafer von
GMEK sowie Kupfer- und Nickelfolie zur Auswahl. Aufgrund seiner elektrochemischen Eigenschaften wurde
als geeignetes Substrat Nickel ausgewählt (siehe Kapitel 4.3.1) und im weiteren Verlauf Nickelfolie bzw.
Nickelnetz von Alpha Aeser (mesh 100; wire-diameter 0,1mm) verwendet.
Vor Aufbringen der Schichten wurden alle verwendeten Substrate mittels Aceton im Ultraschallbad gereinigt,
auf einen Probenträger aufgebracht und anschließend in die Abscheidungsanlagen eingebracht.
3.1.3 Dünnschichtbatterie
Zur Synthese von Dünnschichtbatterien wurde ein in der Arbeitsgruppe Oberflächenforschung entwickeltes
Maskensystem verwendet, das in der Doktorarbeit von Schwöbel näher beschrieben wird [123]. Es erlaubt
die Herstellung von vier Dünnschichtbatterien mit den Abmaßen 3x3mm auf einem Substrat. Zur Synthese
der Dünnschichtbatterien wurden nacheinander Stromsammler, Kathodenschicht, Elektrolytschicht, Anoden-
schicht und eine weitere Stromsammlerschicht aufgebracht. Als Substrat wurden Eagle XG® Glas-Substrate
von Corning verwendet. Vor dem Aufbringen der Schichten wurde das Glas mit Spülmittel eingerieben,
danach in destilliertem Wasser für 15 min im Ultraschallbad gereinigt und anschließend mit destilliertem
Wasser abgespült. Die als Stromsammler dienenden Goldschichten wurden in einem Sputtercoater (Typ:
Quorum Q300T D) hergestellt. Die LiCoO2-Schicht wurde entweder in der MOCVD-Kammer oder mittels
Sputterdeposition in der Anodenkammer hergestellt. Die LiPON- und Silizium-Schichten wurden in der
Anodenkammer des Daisy-Bat bzw. in der HW-CVD-Kammer hergestellt. Die Schichten wurden in unter-
schiedlichen Dicken aufeinander aufgebracht. Nähere Details hierzu finden sich in den Kapiteln 6.0.2 und
6.0.1. Abbildung 3.3 zeigt eine Bildaufnahme einer synthetisierten Dünnschichtbatterie.
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Abbildung 3.3.: Bildaufnahme einer Dünnschichtbatterie.
3.2 Charakterisierung
3.2.1 Daisy-Bat-System
Der Großteil der in dieser Arbeit dargestellten Dünnschichten wurde in dem Darmstädter integrierten
System für Batterieforschung (Daisy-Bat) synthetisiert. Abbildung 3.4 zeigt eine schematische Darstellung
des Daisy-Bat. Es besteht aus einem Verteilersystem, Dünnschicht-Abscheidekammern sowie einer Versapro-
be XPS/UPS-Analyseeinheit von Physical Electronics. Der Basisdruck des Verteilersystems liegt bei einem
Druck von etwa 1*10-9mbar. Die Abscheidekammern können nach der jeweiligen Schichtabscheidung in
Druckbereiche von etwa 1*10-8mbar abgepumpt werden, sodass ein Transfer der synthetisierten Schichten
in das Verteilersystem möglich ist. Dies ermöglicht die Analyse der Proben mittels XPS/UPS ohne Vaku-
umbruch. Zusätzlich ermöglicht diese Anordnung auch eine sequenzielle Aufbringung von Dünnschichten
auf ausgewählte Substrate oder die Kontaktbildung zwischen LiCoO2-Elektroden und in die Kammern
eingeleitete Adsorbate mit intermediärer XPS-Analyse. Als Dünnschichtabscheidekammern stehen für die Ar-
beitsgruppe Oberflächenforschung Sputter-, Verdampfer-, Dispenser-Kammern sowie eine MOCVD-Kammer
zur Verfügung. Zusätzlich werden am Daisy-Bat auch Schichten mittels PLD (Pulsed Laser Deposition) und
CVS (Chemical Vapor Synthesis) hergestellt.
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Abbildung 3.4.: Schematische Darstellung des Darmstädter integrierten Systems für Batterieforschung (Daisy-Bat)
[123].
3.2.2 SoLiAS
Abbildung 3.5 zeigt eine schematische Darstellung des Solid Liquid Analysis Systems (SoLiAS). Dieses
System befindet sich permanent am Synchrotron Bessy II und wird zur Untersuchung von fest/flüssig-
Grenzflächen verwendet. Es besteht aus mehreren Ebenen, in denen unterschiedliche Prozesse durchgeführt
werden können. Level 1 besteht im Wesentlichen aus der Analysekammer und der Schnittstelle zur Bessy
II-Beamline. Hier ist zusätzlich ein SPECS 11 Phoibos 150 Halbkugel-Analysator angeschlossen. Level
2 besteht aus der Präparationskammer und einer Verdampferkammer. Zusätzlich kann in dieser Ebene
z. B. eine Sputterdepositionskammer angeschlossen werden. In dieser Ebene werden die zu untersuchenden
Dünnschichten synthetisiert und anschließend in die Analysekammer transferiert. Level 3 besteht zusätzlich
aus der Adsorptionskammer, einer Pufferkammer sowie einem Glaskreuz.
In dieser Arbeit wurde lediglich die Adsorptionskammer zur Adsorption von Wasserdampf auf LiCoO2-
Oberflächen verwendet. In der Adsorptionskammer werden über ein Feindosierventil die zu untersuchenden
Adsorbate gasförmig eingebracht. Da die Probenaufnahme der SoLiAS mittels flüssigen Stickstoffs gekühlt
werden kann, adsorbieren die gasförmigen Spezies auf der in der Probenaufnahme befindlichen Probe und es
bildet sich eine Grenzflächenschicht zwischen Substrat und Adsorbat aus. Dies ermöglicht die Durchführung
von Grenzflächenexperimenten mit gasförmigen Adsorbaten. Die SoLiAS wurde in dieser Arbeit an die
Beamline U49-PGM2 angeschlossen. Hierbei handelt es sich um eine Undulatorbeamline, bei der über einen
Monochromator eine Wellenlänge der Anregungsstrahlung zwischen 86 eV–1860 eVgewählt werden kann.
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Abbildung 3.5.: Schematische Darstellung der SoLiAS [125].
3.2.3 Photoelektronenspektroskopie
Zur XPS- und UPS-Analyse am DaisyBat wurde ein PHI Versa Probe 5000 Analysesystem verwendet. An
dem System sind eine monochromatisierte Al Kα-Röntgenquelle, eine nicht monochromatisierte Mg Kα-
Quelle, eine Helium-Gasentladungslampe sowie eine Argon-Ionenquelle installiert. Die Bindungsenergieskala
des Systems wird mittels metallischer Folien (Ag, Au, Cu) geprüft und kalibriert. Die Auflösung des Systems
beträgt bei einer Passenergie von 23,5 eV ca. 0,5 eV [123]. Zur Photoelektronenspektroskopie-Analyse an der
SoLiAS am Synchrotron Bessy II wurde ein SPECS 11 Phoibos 150 Halbkugel-Analysator verwendet.
3.2.4 Raman-Spektroskopie
Die Raman-Messungen wurden mit einem LabRAM HR800 Spektrometer der Firma Horiba durchgeführt.
Das Gerät ist mit einem Ar-Laser und einem He-Ne-Laser bestückt, was eine Anregung mit den Wellenlängen
488,0 nm, 514,5 nm und 632,8 nm ermöglicht. Die Messungen wurden mit einer Gitter-Einstellung von
600, einer Blendenöffnung von 100 µm und einem konfokalen Mikroskop in 10–50-facher Vergrößerung
durchgeführt. Zur Kalibration wurde eine Siliziumwaferprobe verwendet, die vor jeder Messung vermessen
wurde. Die Raman-Daten wurden mittels OriginPro-Software ausgewertet.
3.2.5 Elektrochemische Messungen
Die elektrochemischen Eigenschaften der Dünnschichtelektroden wurden in sogenannten Swagelok-Zellen
untersucht. Abbildung 3.6 zeigt den typischen Aufbau einer Swagelok-Zelle. Sie besteht aus Anode, Kathode,
Separator und einem Elektrolyten die über Metallstempel in inerter Atmosphäre kontaktiert werden können.
Der Swagelok-Zellen-Aufbau wird aufgrund des Elektrolyten, der sensitiv gegenüber Luft und Feuchtigkeit
ist, in inerter Atmosphäre in der Glovebox durchgeführt. Aufgrund der luftdichten Verschließung der
Zelle kann die elektrochemische Analyse anschließend außerhalb der Glovebox durchgeführt werden. Als
Elektroden wurden je nach Testsystem Lithium-Folie, LiCoO2- oder Silizium-Dünnschichten verwendet. Als
Separator wurde Celgard 2500 der Firma Celgard verwendet. Als Elektrolyt wurde LP 30 verwendet. Dieser
Elektrolyt besteht aus einer 1:1-Suspension aus Ethylencarbonat (EC) und Dimethylcarbonat (DMC), in der
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Abbildung 3.6.: Schematische Darstellung einer „Swagelok“-Zelle.
Lithiumhexafluorophosphat (LiPF6) in einer 1-molaren Lösung vorliegt. LiCoO2-Elektroden auf platinierten
oder Gold-beschichteten Substraten wurden von der Rückseite zur Vorderseite mittels Aluminiumfolie
kontaktiert und anschließend in die Zellen verbaut. Hierbei wurde darauf geachtet, möglichst wenig
LiCoO2-Fläche abzudecken. Zur Untersuchung der LiCoO2-Elektroden wurde ein Potentiostat verwendet.
Für LiCoO2-Zellen wurde bei der galvanischen Zyklierung und bei Cyclovoltammetrie-Messungen für
gewöhnlich ein Spannungsbereich von 3,5–4,2V vs. Li/Li+ und zur Untersuchung der Silizium-Elektroden
ein Spannungsbereich von 0,05–0,9V vs. Li/Li+ verwendet. Die Arbeits- und Referenzelektrodenanschlüsse
des Potentiostaten wurden hierbei jeweils an der zu untersuchenden Elektrode angeschlossen.
Zur Auswertung der spezifischen Kapazitäten der Elektroden wurde das Elektrodenvolumen im Fall von
gesputterten LiCoO2 und mittels HWCVD synthetisierten Siliziumdünnschichten über die Schichtdicke und
den bei der Herstellung der Schichten verwendeten Maskensatzausschnitt berechnet. Die Schichtdicke wurde
dabei mittels Profilometer bestimmt. Im Fall der MOCVD-Schichten war die Elektrodenabscheidung mittels
Maske nicht möglich. Die Elektrodenfläche der LiCoO2-MOCVD-Dünnschichten wurde daher über optische
Methoden bestimmt. Über eine Bildaufnahme der Elektrode und ein als Maßstab dienendes Lineal konnte
mithilfe der Software ImageJ die Elektrodenfläche bestimmt werden. Mit der aus Profilometermessungen
bekannten Elektrodendicke wurde anschließend das Elektrodenvolumen berechnet. Eine solche Bildaufnahme
ist in Abbildung 3.7 dargestellt.
Die synthetisierten Dünnschichten wurden zusätzlich im Festkörperverbund analysiert. Hierzu wurden die
Abbildung 3.7.: Darstellung der Flächenauswertung einer LiCoO2-Elektrode mittels ImageJ.
Dünnschichtbatterien in einen Dünnschichtbatteriehalter eingebaut. Er ermöglicht die Kontaktierung der
Zellen, ohne sie zu beschädigen. Eine synthetisierte Dünnschichtbatterie sowie die Batteriehaltevorrichtung
sind in Abbildung 3.8 dargestellt.
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Abbildung 3.8.: Bildaufnahme der Dünnschichtbatteriehaltevorrichtung zur elektrochemischen Charakterisierung
der Zellen aus [126]
3.2.6 Weitere Analysen
In der Arbeit fanden auch weitere Analysemethoden wie XRD, REM und Profilometrie Verwendung.
Zur XRD-Analyse wurden ein Seifert XRD 3003 PTS-3 sowie ein Bruker D8 Advance verwendet. Die
Charakterisierung mittels Rasterelektronenmikroskops erfolgte an einem Philips XL30 FEG. Schichtdicken
wurden an einem Dektak XT Profilometer bestimmt.
Zusätzlich fand ein Experiment an dem Darmstädter integrierten System für Fundamentale Untersuchungen
(Daisy-Fun) des Fachgebiets Oberflächenforschung der TU Darmstadt statt. Bei diesem System handelt
es sich wie beim Daisy-Bat um ein Clustertool, welches mit einem XPS-System ausgestattet ist. Nähere





4 Eigenschaften von HW-CVD-Siliziumdünnschichten
4.1 Einleitung
In diesem Kapitel sind die Eigenschaften von mittels Hot-Wire-CVD-Verfahren hergestellten Siliziumdünn-
schichtanoden dargestellt. Ziel der Arbeit war, das HW-CVD-Verfahren als Methode zur Synthese eines
Anodenmaterials mit guten elektrochemischen Eigenschaften zu erschließen. Da die Anode in der in dieser
Arbeit angestrebten Schichtabfolge der Dünnschichtbatterie als letzte Schicht aufgebracht wird, dürfen die
Substrattemperaturen aufgrund des typischerweise verwendeten Feststoffelektrolyten LiPON nicht sehr hoch
sein. Aufgrund der geringen Substrattemperatur bietet sich das HW-CVD-Verfahren daher besonders an.
Zusätzlich ist zu erwarten, dass die 3D-Beschichtungsfähigkeit des Prozesses im Vergleich zu PVD-Verfahren
erhöht ist. Zur Optimierung der Elektroden wurden zunächst die strukturellen Eigenschaften der Silizium-
dünnschichten, ihre Zusammensetzung sowie ihr 3D-Bedeckungsgrad mittels Raman-Spektroskopie, XPS
und Rasterelektronenmikroskopie untersucht. Anschließend wurden die elektrochemischen Eigenschaften der
Schichten betrachtet. Hierzu wurde mittels Cyclovoltammetrie (CV) zunächst ein geeignetes Substratmateri-
al ausgewählt. Anschließend wurde der Einfluss der Mikrokristallinität der Siliziumdünnschichten auf deren
elektrochemischen Eigenschaften untersucht. Zusätzlich wurden die elektrochemischen Eigenschaften einer
Siliziumdünnschicht auf einem Nickelnetz sowie die elektrochemischen Eigenschaften der Siliziumanode im
Dünnschichtbatterieverbund untersucht.
4.2 Strukturelle Untersuchungen
4.2.1 Raman-Spektroskopie an µ-kristallinen Siliziumdünnschichten
Die an Silizium-Dünnschichten aufgenommenen Raman-Spektren wurden zur Bestimmung der Mikro-
kristallinität der Siliziumdünnschichten verwendet. Nanokristallines Silizium zeigt Ramanbanden bei den
Wellenzahlen 150 cm-1 (TA), 310 cm-1 (LA), 380 cm-1 (LO) sowie 480 cm-1 (TO) [128]. In einkristallinem
Silizium tritt nur noch die Ramanschwingung mit transversal-optischem Charakter auf, die allerdings
verschoben bei 520 cm-1 liegt [128]. Abbildung 4.1 a) zeigt die Raman-Spektren amorpher und mikrokris-
talliner Dünnschichten sowie einer einkristallinen Siliziumprobe. Einkristallines Silizium zeigt eine scharfe
Raman-Bande bei 520 cm-1. Amorphes Silizium zeigt hingegen eine breite Bande im Wellenzahlbereich von
etwa 480 cm-1. Die mikrokristalline Schicht zeigt sowohl eine scharfe Bande bei 520 cm-1 als auch die breite





Hierbei wird die integrierte Raman-Intensität des kristallinen Anteils des Raman-Spektrums Ic in Relation
zur Gesamtintensität, welche aus dem kristallinen Anteil Ic und dem amorphen Anteil Ia besteht, gesetzt. y
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Abbildung 4.1.: Raman-Spektren von µ-kristallinen und amorphen Siliziumproben und eines kristallinen Silizi-
umwafers (a) sowie Kurvenanpassung des Ramanspektrums einer µ-kristallinen Probe mit 3
Gaußprofilen (b).
ist hierbei das Verhältnis der Streuquerschnitte von kristallinem zu amorphem Silizium (y σcσa ).
y hängt exponentiell von der Kristallitgröße ab und beträgt y 0, 08 für Einkristalle und 0,25–0,9 für Proben
mit Kristallitgrößen von 1–80 nm [129, 130]. Da es zur genauen Bestimmung von y sehr gut definierter
Referenzproben bedarf, die in dieser Arbeit nicht zur Verfügung standen, wurde im weiteren Verlauf, wie in
der Literatur üblich, y 1 verwendet [131–133].
Zur Bestimmung der Raman-Kristallinität wurde in dieser Arbeit ein linearer Untergrund angenommen und
abgezogen. Anschließend wurde das Spektrum mit Gaußprofilen angepasst und anschließend mithilfe der
integralen Intensitäten die Raman-Kristallinität bestimmt. Abbildung 4.1 b) zeigt ein angepasstes Raman-
Spektrum. Es ist zu erkennen, dass zusätzlich zu den beiden besprochenen Ramanbanden bei 520 cm-1 und
480 cm-1 eine weitere Raman-Bande bei 507 cm-1 zur Anpassung verwendet werden muss. Sie wurde, wie in
der Literatur üblich, ebenfalls dem kristallinen Anteil zugeordnet [132]. Für die Raman-Kristallinität gilt der
in Formel 4.2 dargestellte Zusammenhang. Ic1 und Ic2 sind hierbei die Intensitäten der beiden Banden, die
kristallinem Silizium zugeordnet werden, Ia die Intensität der Bande, die amorphem Silizium zugeordnet wird.
ρ = Ic1 + Ic2
Ic1 + Ic2 + Ia
(4.2)
Für die in Abbildung 4.1 b) dargestellte Probe sowie die durchgeführte Anpassung ergibt sich somit eine
Raman-Kristallinität von 0,51. Alle in dieser Arbeit bearbeiteten Spektren wurden nach diese Methode
ausgewertet.
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Tabelle 4.1.: Zur Synthese der Proben der Substrattemperatur-Reihe verwendete Abscheideparameter.
Probenbezeichnung TSubstrat [°C ] Prozessdruck [mbar] Abscheidedauer [min] Schichtdicke [nm]
T1 RT 0,06 330 103
T2 50 0,06 225 99
T3 100 0,06 225 112
T4 150 0,06 225 110
T5 200 0,06 225 105
Tabelle 4.2.: Zur Synthese der Proben der Prozessdruck-Reihe verwendete Abscheideparameter.
Probenbezeichnung TSubstrat [°C ] Prozessdruck [mbar] Abscheidedauer [min] Schichtdicke [nm]
P1 200 0,6 80 102
P2 200 0,06 190 105
P3 200 0,006 220 112
4.2.2 Einfluss von Prozessparametern auf die Mikrostruktur
Um den Einfluss der Prozessparameter Substrattemperatur (TSub) und Prozessdruck (p) auf die Mikrokris-
tallinität der Siliziumdünnschichten zu untersuchen, wurden Siliziumdünnschichten bei den in Tabelle 4.1
und 4.2 dargestellten Parametern synthetisiert. Da aus der Literatur bekannt ist, dass dünne mikrokris-
tallinen Siliziumschichten erst nach Überschreiten einer Schichtdicke von etwa 30–50 nm, der sogenannten
Inkubationszone, kristalline Schichtanteile ausbilden, wurde bei den unterschiedlichen Parametern über
die Abscheidedauer eine konstante Schichtdicke von etwa 100 nm eingestellt [134]. Hierzu wurden die im
Anhang dargestellten Abscheideraten in Abhängigkeit von TSub und p verwendet (siehe Anhang A).
Abbildung 4.2 zeigt die Raman-Spektren der Proben der Substrattemperatur- und Prozessdruck-Reihe
in Abhängigkeit von TSub (a) sowie p (b). In den Raman-Spektren sind zwei scharfe Komponenten bei
den Wellenzahlen 500 cm-1, 520 cm-1 sowie eine breite Komponente bei 400–500 cm-1 zu erkennen. Wie in
Kapitel 4.2.1 bereits erläutert, werden die Banden bei den Wellenzahlen 500 cm-1 und 520 cm-1 kristallinen
Probenanteilen und die Bande im Wellenzahlbereich von 480 cm-1 amorphen Probenanteilen zugeordnet. Mit
steigender Substrattemperatur nimmt die Intensität der breiten Raman-Bande ab, während die Intenstität
der Komponente bei 520 cm-1 zunimmt. Die Raman-Kristallinität nimmt dementsprechend zu. In der Pro-
zessdruckreihe ist bei geringen Drücken die Komponente bei der Wellenzahl 500 cm-1, bei mittleren Drücken
die Komponente bei der Wellenzahl 520 cm-1 und bei hohen Drücken die breite Raman-Bande im Wellen-
zahlbereich von 480 cm-1 dominant. Die mithilfe von Kurvenanpassungen (beschrieben in Kapitel 4.2.1)
bestimmten Raman-Kristallinitäten ρ sind in Abbildung 4.3 a) und b) in Abhängigkeit der Substrattempera-
tur sowie des Prozessdrucks dargestellt. In Abbildung 4.3 a) ist zu erkennen, dass die Raman-Kristallinität
mit steigender Substrattemperatur von 0 bei Raumtemperatur auf 0,7 bei 200 °C zunimmt. Abbildung 4.3
b) zeigt, dass die Raman-Kristallinität bei einem mittleren Druck von 6*10-2mbar ein Maximum von 0,6
durchläuft. Die Mikrokristallinität kann demnach über den Druck und die Substrattemperatur eingestellt
werden. Werden die ermittelten Verläufe mit zuvor in dem Fachgebiet Oberflächenforschung der TU Darm-
stadt generierten Daten verglichen, so ist ersichtlich, dass die Verläufe der Raman-Kristallinitäten qualitativ
nachgestellt werden können [124]. Die in dieser Arbeit abgeschiedenen Proben zeigen im Allgemeinen
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jedoch leicht erhöhte kristalline Anteile. Zur Herstellung von Elektroden mit unterschiedlicher Kristallinität
wird aufgrund des eindeutigeren Zusammenhangs zwischen Substrattemperatur und Mikrokristallinität im
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Abbildung 4.3.: Verlauf der Raman-Kristallinität in Abhängigkeit von TSub (a) und p (b).
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4.2.3 Chemische Struktur
Um die chemische Struktur der mikrokristallinen und amorphen Siliziumschichten zu untersuchen, wurden
XPS-Messungen an einer mikrokristallinen und einer amorphen Schicht durchgeführt. Hierzu wurden die
Schichten nach der Abscheidung mittels eines UHV-Transportsystems von der HW-CVD-Kammer in das
Daisy-Bat-System eingeschleust. Um zusätzlich festzustellen, welchen Einfluss der beim Transfer der Si-
Schichten in die Glovebox auftretende Kontakt mit Luft hat, wurde zusätzlich eine Probe mit Luft in Kontakt
gebracht und anschließend mittels XPS untersucht. Diese Messung wurde an dem Clustertool Daisy-Fun































Abbildung 4.4.: Übersichts- (a) sowie Si2p-Photoemissionsspektren einer amorphen und µ-kristallinen Silizium-
dünnschicht.
mikrokristallinen Siliziumschicht. In den Spektren sind im Wesentlichen nur die Si2s- und Si2p-Emissionen
zu erkennen. Dies deutet darauf hin, dass keine Verunreinigungen vorliegen. Abbildung 4.4 b) zeigt zudem
Si2p-Detailspektren. Sie zeigen eine Si2p-Dublettaufspaltung in Si2p 3
2
- und Si2p 1
2
-Emissionen, die bei der
mikrokristallinen Silizium-Probe besser aufgelöst ist. Der Grund hierfür ist eine stärker definierte Silizi-
umumgebung im mikrokristallinen Silizium und wird typischerweise beim Vergleich von mikrokristallinen
mit amorphen Siliziumschichten beobachtet [124]. Anhand der Bindungsenergielage der Si2p 3
2
-Emissionen
von 99,40 eV und der Annahme eines Bindungsenergieabstandes von Hauptemission zum Valenzband von
98,74 eV [124] ergibt sich für den Valenzband-Fermieenergieabstand ein Wert von 0,74 eV. Somit weisen
die beiden Schichten eine leichte n-Dotierung auf. In den Si2p-Spektren ist zudem zu erkennen, dass die
Siliziumschichten keinerlei Siliziumfremdphasen wie z. B. SiO2 aufweisen.
Da die synthetisierten Schichten beim Transfer von Synthesekammer zur Glovebox, wo der Einbau in
die Swagelok-Zelle durchgeführt wurde, für gewöhnlich einige Minuten Kontakt zu Luft haben, wurde
zudem untersucht, welchen Einfluss der Kontakt mit Luft auf die Oberfläche der Siliziumschichten hat.
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Hierzu wurde eine Dünnschichtprobe für 5 Minuten an Luft ausgelagert und anschließend mittels XPS
untersucht. Abbildung 4.5 zeigt die Si2p-Emissionen der Probe im ausgelagerten Zustand und nach 2 Minu-
ten Ar-Sputtern. In den Spektren ist die Si2p-Emission mit Dublettaufspaltung bei Bindungsenergien von
99,3–99,4 eV sowie eine weitere breite Emission bei Bindungsenergien von 102–105 eV zu erkennen. Die
Emission bei niedrigen Bindungsenergien kann elementarem Silizium zugeordnet werden und die Emission
bei 102–105 eV kann Silizium in Form von SiO2 zugeordnet werden [119]. Somit ist zu erkennen, dass die
mit Luft in Kontakt gebrachte Probe eine SiO2-Oberflächenschicht gebildet hat. Nach dem Argon-Sputtern
ist die Emission bei den Bindungsenergien 102–105 eV nicht mehr zu erkennen. Hieraus kann geschlossen
werden, dass die Oberflächenschicht durch den Sputterschritt entfernt wurde. Wird die Schichtdicke der
SiO2-Oberflächenschicht mithilfe der in Kapitel 2.3 dargestellten Formel 2.24 berechnet, so wird ein Wert
von 4,6 nm erhalten. Dies entspricht der typischen Dicke von nativen Siliziumoxid-Schichten.
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Abbildung 4.5.: Si2p-Photoemissionsspektren einer mit Luft in Kontakt gebrachten µ-kristallinen Siliziumschicht,
sowie einer mittels Ar-Sputtern nachbehandelten Schicht.
dung keine Kohlenstoff- und Sauerstoffverunreinigungen aufweisen. Nach einigen Minuten an Luft zeigt
die untersuchte mikrokristalline Probe ein SiO2-Signal, welches durch das Freisputtern der Probe entfernt
werden kann. Die Schichtdicke der untersuchten SiO2-Oberflächenschicht beträgt 4,6 nm und ist damit im
Vergleich zu typischen Elektrodendicken von 100 nm sehr dünn. Für die elektrochemische Charakterisierung
der Siliziumschichten bedeutet dieses Ergebnis, dass alle Schichten aufgrund ihres Kontaktes zu Luft eine
Oxidschicht aufweisen, bevor sie in die Testzellen eingebaut werden. Aufgrund der geringen Dicke der
SiO2-Oberflächenschicht sowie der Ergebnisse aus der Bachelorarbeit von Steiner, in der an oxidierten Silizi-
umwafern im Flüssigelektrolyt gezeigt wird, dass SiO2-Schichten die Oberfläche von Siliziumdünnschichten
nicht elektrochemisch passivieren [135], ist daher davon auszugehen, dass der Einfluss dieser dünnen SiO2
auf die elektrochemischen Eigenschaften der Elektroden vernachlässigbar ist.
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Tabelle 4.3.: Verwendete Abscheideparameter zur Untersuchung der 3D-Beschichtungsfähigkeit des HW-CVD-
Prozesses.
TSubstrat [°C ] Prozessdruck [mbar] Abscheidedauer [h]
RT 6*10-2 12
4.2.4 3D-Bedeckungsgrad strukturierter Substrate
Zur Untersuchung der 3D-Beschichtungsfähigkeit des verwendeten HW-CVD-Prozesses wurde eine Schicht
mit den in Tabelle 4.3 dargestellten Parametern abgeschieden. In Abbildung 4.6 a) sind das Schema
einer Grabenstruktur sowie die dazugehörigen Messpositionen A, B und C dargestellt. Die Abmessungen
des Grabens betragen hierbei B=90nmund H=210 nm, woraus sich ein Aspektverhältnis von 2,3 ergibt.
Abbildung 4.6 b) zeigt die zugehörigen REM-Aufnahmen einer Siliziumdünnschicht, die auf ein strukturiertes
Siliziumsubstrat aufgebracht wurde, an den Messpositionen A, B und C.
Wird die Abscheidung an der Flanke (Messposition B) betrachtet, so sind abgeschattete Bereiche zu
erkennen, an denen keine Abscheidung stattgefunden hat. Die 3D-Bedeckungsfähigkeit des verwendeten
Prozesses ist dementsprechend gering. Betrachtet man die Schichtdicken der nicht abgeschatteten Bereiche
bei Messposition B sowie die beiden Messpunkte A und C, die ohne Abschattung von der Siliziumquelle
getroffen werden können, so ist ersichtlich, dass sich die Schichtdicken hier ebenfalls unterscheiden. Die
Schichtdicke an Messposition A beträgt 280 nm und die Schichtdicken an der Flanke (Messposition B) und
am Grabenboden (Messposition C) betragen 215 nm und 240 nm. Die Schichtdicke ist somit innerhalb und
außerhalb des Grabens nicht homogen. Der HW-CVD-Prozess auf Grundlage des Präkursors Silan ist zur





Abbildung 4.6.: Schematische Darstellung einer Grabenstruktur mit den Messpositionen A, B und C (a) sowie die
dazugehörigen REM-Aufnahmen einer mit Silizium beschichteten Grabenstruktur (b)
4.3 Elektrochemische Eigenschaften
4.3.1 Einfluss des Substrats
Mithilfe der Cyclovoltammetrie wurde die elektrochemische Aktivität potenzieller Substrate in dem für
Siliziumanoden relevanten Potentialfenster von 0,05V bis 1,1V untersucht. Anschließend wurden auftre-
tende parasitäre Ströme bei galvanostatischen Messungen durch das galvanostatische Zyklieren von einem
Nickelsubstrat untersucht und der parasitäre Ladungsfluss abgeschätzt.
Elektrochemische Eigenschaften von Platin-, Kupfer- und Nickel-Substraten
Als potenzielle Substrate wurden ein platinierter Wafer, eine Kupferfolie sowie eine Nickelfolie untersucht.
Abbildung 4.7 zeigt Cyclovoltagramme des platinierten Wafer-Bruchstücks, der Kupferfolie sowie der
Nickelfolie. Der platinierte Wafer wurde in den ersten 3 Zyklen lediglich bis zu einem Potential von 0,13V
vs. Li/Li+, anschließend bis 0,08V vs. Li/Li+, im vierten Zyklus und ab dem fünften Zyklus bis 0,16V
vs. Li/Li+ polarisiert. Bei Nickel und Kupfer wurde als untere Grenze 0,05V vs. Li/Li+, und 0V vs.
Li/Li+ verwendet. Im Cyclovoltagramm ist im Fall von Platin in den ersten 3 Zyklen eine sehr geringe
elektrochemische Aktivität zu erkennen. Wird die untere Umkehrpotentialgrenze allerdings verringert,
zeigt sich ein hoher reduktiver Strom. In den Folgezyklen zeigt das Cyclovoltagramm anschließend sowohl
oxidative als auch reduktive Peaks und somit eine elektrochemische Aktivität. Der Schichtaufbau des
platinierten Wafers ist laut Hersteller Pt/TiO2/SiO2/Si und vergleicht man die elektrochemische Aktivität
des Platin-Wafers mit der von Silizium, ist zu erkennen, dass sich die Oxidations- und Reduktionspeaks
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stark ähneln (siehe Kapitel 4.3.2). Aus diesem Grund ist anzunehmen, dass der Siliziumwafer durch die
Schichtabfolge Pt/TiO2/SiO2 nicht passiviert und in elektrochemischen Messungen addressiert wird. Aus
diesem Grund scheidet der platinierte Siliziumwafer als geeignetes Substrat für Silizium aus.
Die Cyclovoltagramme von Nickel und Kupfer zeigen im ersten Zyklus einen höheren reduktiven Strom als in
den Folgezyklen. Im Vergleich mit dem Cyclovoltagramm des Platinsubstrats ist zu erkennen, dass ab dem
zweiten Zyklus keine Reduktions- bzw. Oxidationspeaks bei einem definierten elektrochemischen Potential
auftreten. Die beiden Substrate sind dementsprechend in dem beobachteten Potentialfenster elektrochemisch
inaktiv und können als Substrate für Siliziumelektroden verwendet werden. Aufgrund erster Versuche
auf Kupfer-Substraten, bei denen keine elektrochemische Aktivität von Siliziumdünnschichten festgestellt
werden konnte, wurden im weiteren Verlauf der Arbeit Nickel-Substrate, auf denen Siliziumdünnschichten
elektrochemische Aktivität zeigen, verwendet. Die CV-Messungen deuten bereits darauf hin, dass während
der Zyklierung selbst bei Verwendung von Nickel- oder Kupfer-Substrat Ladungsflüsse auftreten, die
dem Substrat zuzuordnen sind. Im weiteren Verlauf wurden daher zunächst der während einer typischen

































































Abbildung 4.7.: Cyclovoltagramme eines Platinsubstrats (a), eines Kupfersubstrats (b) sowie eines Nickelsubstrats
(c). Gemessen in LP30-Elektrolyt mit Vorschubsgeschwindigkeiten von: Platin: 0,1mV/sek, Kupfer:
0,1mV/sek, Nickel: 0,05mV/sek.
Galvanostatische Zyklierung eines Nickel-Substrats
Um zu untersuchen, welchen Einfluss das Substrat bei der Bestimmung der Kapazität von Siliziumdünn-
schichtelektroden hat, wurde die Ladung, die während einer typischen galvanostatischen Zyklierung fließt,
bestimmt und in Relation zu einer typischen Siliziumdünnschichtelektrodenkapazität gesetzt. Hierzu wurden
ein Nickelsubstrat mit definierten Bemaßungen galvanostatisch zykliert und mit einer Siliziumdünnschicht
auf einem Nickelsubstrat gleicher Bemaßung verglichen. Die Abmessung betrug hierbei 8mm x 8mm.
Die Abbildungen 4.8 a) und b) zeigen das Spannungs- und das Stromprofil während der galvanostatischen
Zyklierung eines unbeschichteten Nickel-Substrats sowie eines mit Silizium beschichteten Nickel-Substrats.
Die Ladeschlussspannungen sind bei beiden Proben gleich gewählt, in dem Graphen allerdings um eine Offset-
Spannung verschoben. Der Lade- und Entladestrom ist bei der beschichteten Probe um den Faktor 2 erhöht.
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Abbildung 4.8.: Spannungs- (a) und Stromverlauf (b) während der galvanostatischen Zyklierung eines unbeschich-
teten und eines mit Silizium beschichteten Nickel-Substrats. Als Ladeschlussspannungen wurden
0,05 und 0,9 V vs. Li/Li+verwendet.
eines Ladeplateus kommt, während die aktive Siliziumdünnschicht mehrere Lade/Entladeplateus zeigt. Dies
bestätigt die in CV-Messungen bestimmte elektrochemische Inaktivität des Nickel-Substrates. Des Weiteren
ist zu erkennen, dass im Fall des Nickel-Substrates bis zum Erreichen des Lade- bzw. Entladeschlusspotentials
eine im Vergleich zur beschichteten Probe nicht zu vernachlässigende Ladung fließt. In Abbildung 4.9 sind die
Lade/Entladekapazitäten des untersuchten unbeschichteten und beschichteten Nickel-Substrats (a) sowie der
Quotient aus der Kapazität des unbeschichteten und des beschichteten Nickel-Substrats dargestellt. Es ist zu
erkennen, dass die während der Lithiumeinlagerung fließende Ladung im ersten Zyklus beim unbeschichteten
und beschichteten Nickel-Substrat im Vergleich zu den Folgezyklen erhöht ist. Ursache hierfür könnten
sogenannte „Solid-Elektrolyte-Interphase“ (SEI)-Bildungsreaktionen sein. Hierbei wird eine neue Phase auf
der Oberfläche der Elektrode gebildet, die durch chemische Reaktionen des Elektrolyten und der Elektrode
ensteht. Ab dem zweiten Zyklus ist der beim unbeschichteten Nickel-Substrat bestimmte Ladungsfluss gering
und bewegt sich in allen Zyklen zwischen 5–10% des Ladungsflusses des beschichteten Nickel-Substrats. Die
in dieser Arbeit ermittelten Lade- bzw. Entladekapazitäten sind somit um etwa 5–10% erhöht. Im Rahmen
dieser Arbeit konnte den Ursachen für den beobachteten Ladungsfluss nicht näher nachgegangen werden.
Mögliche Mechanismen, die diesem Ladungsfluss zugrunde liegen, könnten prinzipiell die Lithiumeinlagerung
in Nickel, Doppelschichtkapazitäten sowie Zersetzungsreaktionen des Elektrolyten, des Separators oder
von Elektrolytverunreinigungen sein. Die Lithiumeinlagerung in Nickel scheidet aufgrund der Ergebnisse
der CV-Messungen an Nickel-Substraten aus. Typische Doppelschichtkapazitäten bewegen sich in dem
Größenbereich von 5–50 µF/cm2 [122]. Dies entspricht in dem gewählten Spannungsbereich von 0,05V bis
0,9V der hier durchgeführten Messungen in etwa 0,0014–0,014 µAh/cm2. Verglichen mit der gemessenen
Kapazität ist dies ein sehr geringer Betrag, womit Doppelschichtkapazitäten als Ursache auszuschließen
sind. Der in dieser Arbeit verwendete Elektrolyt aus DEC/EC/LiPF6 ist in dem betrachteten Fenster stabil,
womit als mögliche Ursache im Wesentlichen unerwünschte Verunreinigungen übrig bleiben. Da es im Laufe
dieser Arbeit nicht gelungen ist, diese Ströme zu eliminieren, werden daher in den weiteren Auswertungen
im Allgemeinen nur die Zyklierbarkeit und die belastbareren relativen Entladekapazitätsänderungen der
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Elektroden diskutiert. Falls absolute Kapazitäten angegeben werden, sind diese um den Faktor 0,9 korrigiert.














































Abbildung 4.9.: Verlauf der Entlade- und Ladekapazitäten eines unbehandelten Nickelsubstrats und eines mit
Silizium beschichteten Nickelsubstrats (a) sowie der Verlauf des Quotienten der Kapazitäten von
einem unbeschichteten und mit Silizium beschichteten Nickelsubstrat (b).
4.3.2 Einfluss der Mikrostruktur
Um den Einfluss der Mikrostruktur auf die elektrochemischen Eigenschaften der Siliziumdünnschichten
zu untersuchen, wurden Proben mit unterschiedlicher Mikrokristallinität auf einem Nickel-Substrat syn-
thetisiert und mittels Cyklovoltammetrie und galvanostatischer Zyklierung untersucht. Um den Einfluss
der mechanischen Spannungen qualitativ zu bewerten, wurde zusätzlich eine Siliziumanodenschicht auf ein
Nickelnetz aufgebracht und die Zyklierbarkeit dieser Elektrode mit einer Siliziumdünnschicht auf einem
planaren Substrat verglichen. Es wird erwartet, dass die mechanischen Spannungen, die aufgrund der
Ausdehnung während des Zyklierens auftreten, bei der Siliziumelektrode auf dem Nickelnetz im Vergleich
zur Siliziumelektrode auf dem Nickelsubstrat verringert sind. Hierdurch ist eine höhere Zyklierbarkeit zu
erwarten. Sollten mechanische Spannungen bei den Siliziumdünnschichten eine entscheidende Rolle spielen,
ist dies bei der Konzeption von Dünnschichtbatterien zu beachten.
Charakterisierung mittels Cyclovoltammetrie
Abbildung 4.10 zeigt Cyclovoltammogramme von Proben der Mikrokristallinitäten ρ=0,05 (a), ρ=0,2 (b),
ρ=0,5 (c) und ρ=0,7 (d). Die beiden amorphen Proben mit ρ=0,05 und ρ=0,2 zeigen im ersten Zyklus
zwei Reduktionspeaks bei den Potentialen 0,19V vs. Li/Li+ und bei 0,08 bzw. 0,06V vs. Li/Li+ sowie













































































































Abbildung 4.10.: Cyclovoltammogramm von Proben mit den Mikrokristallinitäten 0,05 (a), 0,2 (b), 0,5 (c) und
0,7 (d). Dargestellt sind Zyklus 1, 2 und 5 sowie die zugehörigen reduktiven Peakströme.
zweiten Zyklus sind die beiden reduktiven Peaks ebenfalls zu erkennen, die absolute Lage der bei höherem
Potential gelegenen Peaks ist allerdings zu einem höheren Wert von 0,23V vs. Li/Li+ bzw. 0,21V vs.
Li/Li+ verschoben. Zusätzlich ist der Peakstrom im Vergleich zum ersten Zyklus stark vermindert. Die
mikrokristalline Probe mit ρ=0,5 zeigt im ersten Zyklus einen reduktiven Peak bei einem Potential von
0,08V vs. Li/Li+ sowie zwei oxidative Peaks bei den Potentialen 0,27 und 0,44V vs. Li/Li+. Im zweiten
Zyklus sind wie bei den amorphen Proben zwei reduktive Peaks bei den Potentialen 0,23 und 0,08V vs.
Li/Li+ zu erkennen. Die Probe mit ρ=0,7 zeigt im ersten Zyklus ebenfalls nur einen reduktiven Peak bei
0,06V vs. Li/Li+ sowie zwei oxidative Peaks bei 0,29 und 0,50V vs. Li/Li+. Ab dem zweiten Zyklus sind 2
reduktive Peaks bei 0,21 und 0,06V vs. Li/Li+ zu erkennen.
Das in allen Cyclovoltammogrammen beobachtete Peakpaar bei den Potentialen ∼0,20V vs. Li/Li+ und
∼0,45V vs. Li/Li+ wird in der Literatur der Hochvolt-Lithiumein- bzw. -auslagerung und das Peakpaar bei
59
den Potentialen ∼0,08V vs. Li/Li+ und ∼0,3V vs. Li/Li+ der Niedervolt-Lithiumein- bzw. -auslagerung
in amorphem Silizium zugeordnet [73, 87]. Die Proben mit ρ=0,05 und ρ=0,2 zeigen demnach bereits im
ersten Zyklus die für amorphes Silizium zu erwartenden Einlagerungspotentiale. Es ist auffällig, dass sich
das Potential der Lithiumeinlagerung im ersten Zyklus vom Potential in den Folgezyklen unterscheidet.
Die Untersuchungen von McDowell et. al., in denen in-situ-Transmissionselektronenmikroskopie-Messungen
an Siliziumnanopartikeln während der elektrochemischen Zyklierung durchgeführt wurden, berichten von
strukturellen Änderungen der amorphen Siliziumproben vom ersten zum zweiten Einlagerungszyklus [89].
Diese strukturellen Veränderungen machen nach McDowell et al. das Aufbrechen der Si-Si-Bindungen
kinetisch einfacher [89]. Dieser Effekt könnte die Ursache für die hier beobachteten Potentialunterschiede
zwischen erstem Einlagerungszyklus und den Folgezyklen sein. Es ist zudem auffällig, dass der Peakstrom
der Hochspannungs-Lithiumeinlagerung bei etwa 0,2 V vs. Li/Li+ im ersten Zyklus im Vergleich zu den
Folgezyklen stark erhöht ist. Hier ist davon auszugehen, dass die während der elektrochemischen Lithiumein-
lagerung auftretende Volumenveränderung zum Aufreißen der Elektroden und damit zu einer Erhöhung von
unerwünschten Nebenreaktionen führt.
Der bei etwa 0,08V vs. Li/Li+ einzeln auftretende Reduktionsstrom im ersten Zyklus der Proben mit ρ=0,5
und ρ=0,7 wird in der Literatur für gewöhnlich bei kristallinen Siliziumproben beobachtet [87]. Er wird
der Einlagerung von Lithium in kristallinem Silizium und der damit verbundenen Phasenumwandlung zu
amorphem Silizium zugeschrieben [80, 87]. Die Daten deuten somit darauf hin, dass die Proben mit ρ=0,5
und ρ=0,7 im ersten Zyklus elektrochemische Eigenschaften von kristallinem Silizium aufweisen. Nach der
ersten Lithiumeinlagerung zeigen die Proben mit ρ=0,5 und ρ=0,7 zwei oxidative Peaks bei den Potentialen
∼0,27V vs. Li/Li+ und ∼0,47V vs. Li/Li+ und dementsprechend elektrochemische Eigenschaften von
amorphem Silizium [73, 87]. Raman-Messungen einer mikrokristallinen Probe, die vor und nach dem ersten
Zyklus aufgenommen wurden, bestätigen die Umwandlung der Probe in amorphes Silizium (siehe Anhang
A).
Werden die in Abbildung 4.10 dargestellten reduktiven Peakströme der jeweiligen Zyklen betrachtet, so
ist erkennbar, dass die Peakströme der amorphen Probe mit ρ=0 sowie der kristallinen Probe mit ρ=0,7
vom ersten bis zum fünften Zyklus stark abnehmen. Die Peakströme der Proben mit ρ=0,2 und ρ=0,5 sind
hingegen vom zweiten zum fünften Zyklus stabil. Das Potential der Peakströme ändert sich hierbei nicht.
Die Abnahme der Peakströme kann mit einer Abnahme von aktivem Siliziummaterial zusammenhängen,
die z. B. durch mechanische Belastung der Elektrode auftreten kann. Es ist daher davon auszugehen, dass
die Proben mit ρ=0 und ρ=0,7 eine höhere Zyklenstabilität aufweisen.
Charakterisierung mittels galvanostatischer Zyklierung
Abbildung 4.11 a) zeigt Lade- sowie Entlade-Kapazitäten von Siliziumdünnschichten mit unterschiedlicher
Mikrokristallinität. Die Schichten wurden hierbei bis zu einer Lade- bzw. Entladeschlussspannung von 0,9V
vs. Li/Li+ bzw. 0,05V vs. Li/Li+beansprucht. Da im ersten Zyklus viele Nebenreaktionen ablaufen, wird
er bei der folgenden Betrachtung zunächst nicht beachtet. In Abbildung 4.11 a) ist zu erkennen, dass die
Proben mit ρ=0, ρ=0,5 und ρ=0,7 Ladekapazitäten im Bereich von 0,8–1mAh/cm2/µmzeigen, während
die Probe mit ρ=0,3 lediglich eine Ladekapazität im Bereich von 0,4–0,7mAh/cm2/µmaufweist. Die Entla-





























































Abbildung 4.11.: Verlauf der Lade- und Entladekapazitäten (a) sowie Verlauf der normierten Entladekapazitäten
von Siliziumdünnschichten (b) unterschiedlicher Raman-Kristallinitäten von ρ=0, ρ=0,3, ρ=0,5
und ρ=0,7 mit der Zyklenzahl. Die Proben wurden zwischen den Ladeschlusspotentialen 0,05 V
vs. Li/Li+ und 0,9 V vs. Li/Li+ zykliert.
allen Zyklen während des Ladevorgangs deutlich mehr Ladungen als beim Entladevorgang. Es ist davon
auszugehen, dass der beobachtete erhöhte Ladungsfluss der Proben mit ρ=0, ρ=0,5 und ρ=0,7 aufgrund
von unerwünschten Nebenreaktionen in dem untersuchten Potentialfenster zustande kommt. Hierfür spricht
auch der schwankende Verlauf der Ladekapazitäten mit der Zyklenzahl. Diese Nebenreaktionen sind beim
Einsatz der Elektroden im Feststoffverbund nicht zu erwarten. Aufgrund der mangelnden Belastbarkeit der
ermittelten Ladekapazitäten werden sie im Folgenden nicht weiter diskutiert. Die Entladekapazität wird,
wie in Abschnitt 4.3.1 dargestellt, weniger stark von Nebenreaktionen verfälscht und kann daher weiter
diskutiert werden. Abbildung 4.11 b) zeigt die relativen Entladekapazitäten der betrachteten Elektroden
normiert auf den ersten Entladezyklus in Abhängigkeit der Zyklenzahl. Es ist zu erkennen, dass die Entla-
dekapazitäten der beiden mikrokristallinen Proben mit ρ=0,3 und ρ=0,5 mit fortlaufender Zyklenzahl von
100% auf etwa 85% ihrer Ausgangskapazität abfallen. Die amorphe Elektrode zeigt nach 11 Zyklen hingegen
eine relative Kapazität von 76%. Die mikrokristallinen Proben weisen somit eine erhöhte Zyklenstabilität auf.
Zyklierbarkeit von Siliziumdünnschichten unter Verwendung eines Nickelnetz-Substrats
Es ist naheliegend, dass die während des Zyklierens auftretende Volumenveränderung des Siliziums die
Alterung der Elektroden erhöhen und somit die Zyklierbarkeit der Elektroden limitieren kann. Aus diesem
Grund wurde untersucht, inwiefern die Zyklierbarkeit der Elektroden durch die Verwendung eines Nickel-
netzsubstrats erhöht werden kann. Den Siliziumdünnschichten auf dem Nickelnetzsubstrat steht im Vergleich
zu den Dünnschichten auf dem Nickelsubstrat mehr freies Volumen zur Verfügung. Es ist zu erwarten, dass
die Elektrode der während des Zyklierens auftretenden Volumenveränderung besser standhalten kann und
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somit eine erhöhte Zyklenstabilität aufweisen sollte. Abbildung 4.12 a) zeigt den Verlauf der Lade- und
Entladekapazität einer Siliziumdünnschicht, die auf einem Nickelnetz abgeschieden wurde, im Vergleich zu
einer Referenzschicht auf einem Nickelsubstrat bei unterschiedlichen Ladeströmen. Beide Schichten haben
eine Mikrokristallinität von ρ=0,3. Es ist ersichtlich, dass die Siliziumdünnschicht auf dem Nickelsubstrat
zunächst eine höhere Lade- und Entladekapzität aufweist als die Siliziumdünnschicht auf dem Nickelnetz.
Ab Zyklus 18 ist zu erkennen, dass die Kapazität der Siliziumprobe auf dem Nickel-Substrat stark abnimmt.
Die Siliziumschicht auf dem Nickelnetz zeigt hingegen über den gesamten Zyklenbereich von 50 Zyklen
ein stabiles Lade/Entladeverhalten. Abbildung 4.12 b) zeigt den Verlauf der relativen Entladekapazität
mit der Zyklenzahl. Es ist zu erkennen, dass die Kapazität der Siliziumschicht auf dem Nickelnetz nach 50
Zyklen auf 80% gesunken ist. Im Vergleich hierzu sinkt die Kapazität der Siliziumschicht nach 50 Zyklen
auf etwa 20% der ursprünglichen Entladekapazität. Die Zyklenstabilität der Elektroden kann somit durch
die Strukturierung der Elektrode erhöht werden. Im weiteren Verlauf wird davon ausgegangen, dass hierbei




















































I=1µA I=2µA I=4µA I=2µA
(b)
Abbildung 4.12.: Lade/Entladekapazitäten einer Siliziumdünnschicht auf einem Nickelnetz-Substrat und auf einem
Standard-Nickelsubstrat (a) sowie zugehöriger relativer Kapazitätsverlauf normiert auf Zyklus 2
in Abhängigkeit der Zyklenzahl (b). Die Proben wurden zwischen den Ladeschlusspotentialen
0,05V vs. Li/Li+ und 0,9 V vs. Li/Li+ zykliert.
4.4 Zusammenfassung und Diskussion
Es wurde gezeigt, dass mittels des HW-CVD-Prozesses je nach Wahl der Prozessparameter erfolgreich Silizi-
umdünnschichten mit Mikrokristallinitäten zwischen ρ=0 und ρ=0,7 und elektrochemischer Funktionalität
hergestellt werden können. Hierbei kann die Mikrokristallinität der Schichten über die Substrattempera-
tur oder über den Prozessdruck während der Abscheidung beeinflusst werden. Zusätzlich konnte mittels
Röntgenspektroskopie gezeigt werden, dass die Oberflächen der synthetisierten Schichten direkt nach der
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Abscheidung keinerlei Verunreinigungen aufweisen. Nach kurzer Expositionszeit zu Luft ist hingegen eine
dünne SiO2-Schicht an der Oberfläche zu erkennen. Eine Untersuchung der 3D-Bedeckungsfähigkeit der
HW-CVD-Abscheidung mittels Rasterelektronenmikroskops zeigte zudem, dass der HW-CVD-Prozess zur
Beschichtung von 3D-strukturierten Substraten nur eingeschränkt geeignet ist.
In cyclovoltammetrischen Messungen wurde gezeigt, dass die Mikrokristallinität der Schichten einen Einfluss
auf die elektrochemischen Eigenschaften während des ersten Lithiumeinlagerungsprozesses hat. Schichten mit
hoher Mikrokristallinität zeigen das für kristallines Silizium zu erwartende Verhalten mit einer Lithiumeinla-
gerung bei einem Potential von etwa 0,06V vs. Li/Li+. Schichten mit geringer Mikrokristallinität zeigen das
für amorphes Silizium zu erwartende Verhalten, mit der typischen Nieder- und Hochvolt-Lithiumeinlagerung
bei Potentialen von etwa 0,06V vs. Li/Li+ und 0,19V vs. Li/Li+. Nach der ersten Lithiumauslagerung
zeigen alle Schichten unabhängig von der ursprünglichen Mikrostruktur die elektrochemischen Eigenschaften
amorpher Siliziumschichten. Zusätzlich haben Untersuchungen mittels galvanostatischer Zyklierung gezeigt,
dass die höchste Zyklenstabilität von Schichten mit Mikrokristallinitäten von ρ=0,3 und ρ=0,5 erreicht
wird. Auffällig ist hierbei, dass die Schichten mit verbesserter Zyklierbarkeit im ersten Lithiumeinlagerungs-
zyklus sehr ähnliche elektrochemische Eigenschaften aufweisen. Aufgrund der erhöhten Zyklierbarkeiten
von Siliziumdünnschichten, die auf einem Nickelnetz aufgebracht wurden, wird zudem im weiteren Verlauf
davon ausgegangen, dass die Zyklierbarkeit der betrachteten Schichten durch eine Erhöhung des für die
Volumenveränderung zur Verfügung stehenden freien Volumens verbessert werden kann.
Insgesamt deuten die Ergebnisse darauf hin, dass der Ausgangszustand der Siliziumdünnschichten, der
durch die HW-CVD-Synthese eingestellt wird, einen entscheidenden Einfluss auf die Zyklierbarkeit hat. Aus
der Literatur ist bekannt, dass sich der Einlagerungsmechanismus von Lithium in kristallines Silizium vom
Einlagerungsmechanismus in amorphes Silizium unterscheidet [78, 82, 88]. Bei kristallinen Proben wurde von
Liu et. al. gezeigt, dass Li-Atome die Si-Si-Bindungen in 〈110〉- und 〈112〉-Richtung einfacher aufbrechen
können und sich die Lithiumeinlagerungsfront daher in Vorzugsrichtung ausbreitet [82]. Zusätzlich werden die
{111}-Ebenen in einem Ebene-für-Ebene-Mechanismus abgetrennt [82]. Hierduch sollte die Geschwindigkeit
der Reaktionsfront im Vergleich zu amorphem Silizium verringert sein. Die Einlagerung in amorphes Silizium
erfolgt hingegen isotrop [88]. In Bezug auf die in dieser Arbeit beobachteten Zusammenhänge ist daher
anzunehmen, dass sich der mechanische Spannungszustand der untersuchten Siliziumdünnschichten mit
unterschiedlichen Mikrokristallinitäten nach dem ersten Zyklus unterscheidet und die weitere Zyklierbarkeit
beeinflusst.
Insgesamt sind die synthetisierten Siliziumelektroden für den weiteren Verlauf der Arbeit als geeignet
einzustufen. Verglichen mit der Literatur zeigen die synthetisierten Schichten mit einem Kapazitätsverlust
von 15–24% in den ersten 10 Zyklen im Vergleich mit Literaturdaten eine geringe Zyklenstabilität. So
berichten Maranchi et. al., Baranchugov et. al. sowie Ohara et. al. von Siliziumdünnschichtelektroden mit
geringen Kapazitätsverlusten von unter 5% über 30 bzw. 40 und 200 Zyklen [96, 136, 137]. Die erhöhte
Zyklenstabilität von auf einem Nickelnetz abgeschiedenen Siliziumdünnschichten deutet darauf hin, dass
die Siliziumdünnschichten, wenn sie in strukturierter Form vorliegen, höhere Zyklenstabilitäten aufweisen.
Zusätzlich sollte es möglich sein, die Siliziumelektroden durch geeignete Zyklierungsbedingungen sowie
ein optimiertes LiCoO2Si -Masseverhältnis nicht vollständig zu lithiieren, wodurch auch die auftretenden
Volumenveränderung verringert werden könnte. Dieser Ansatz wurde bereits von Maranchi et al. untersucht
und zeigt vielversprechende Resultate [96]. Da die volumetrische Kapazität von Silizium im Vergleich zu
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typischen Kathodenmaterialien stark erhöht ist, besteht in der Optimierung der Zyklierungsbedingungen
und der damit auftretende Volumenveränderung ein großes Optimierungspotential.
Im Hinblick auf die Verwendung des HW-CVD-Prozesses sowie der synthetisierten Siliziumelektroden in
Dünnschicht- oder 3D-Dünnschichtbatterien ist festzuhalten, dass die 3D-Bedeckungsfähigkeit des HW-
CVD-Prozesses im untersuchten Parameterfeld eingeschränkt ist. Der HW-CVD-Prozess ist demnach nicht
zur Synthese von 3D-Dünnschichtelektroden geeignet.
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5 MOCVD-Abscheidung von LiCoO2-Dünnschichten
5.1 MOCVD-Reaktor
Zu Beginn der Arbeit wurde in Zusammenarbeit mit einem weiteren Doktoranden der Arbeitgruppe ein
Konzept für einen Reaktor, in dem die Abscheidung von LiCoO2- und LiPON-Dünnschichten durchgeführt
werden sollte, erarbeitet. Hierdurch sollte die Möglichkeit geschaffen werden, sowohl die Elektrolyt- als auch
die Kathodenschichten mittels CVD abzuscheiden und auf diese Weise zusammen mit der CVD-Abscheidung
eines Anodenmaterials 3D-Dünnschichtbatterien herzustellen. Nach der Konzeption wurde der Reaktor
aufgebaut und im Laufe der Arbeit stetig weiterentwickelt. Bei der Konzeption und Konstruktion des
Reaktors standen folgende Anforderungen im Vordergrund:
• Modifizierbare Anordnung von Präkursorquellen, Präkursoreinlässen, Probenabstand zu Präkursorein-
lässen und Probenheizung
• Möglichkeit zur Aufrüstung auf Plasma-unterstützte CVD
• Möglichkeit des Anschlusses an das UHV-System Daisy-Bat der Arbeitsgruppe Oberflächenforschung
• Möglichkeit der Verwendbarkeit der Probenträger des Daisy-Bat-Systems
Zusätzlich wurde aufgrund der Verwendung eines Lithium-Feststoffpräkursors besonderes Augenmerk auf
die Lithiumquelle sowie die Lithiumpräkursorzufuhrlinien gelegt. Hierbei wurde auf die Erfahrungen mit
Feststoffpräkursoren eines zuvor in der Arbeitsgruppe Oberflächenforschung beschäftigten Doktoranden
aufgebaut. Seine Arbeiten hatten gezeigt, dass die lückenlose Beheizung der Präkursorzufuhrlinien, wodurch
die Verstopfung der Zufuhr-Rohre aufgrund von Kondensationsreaktionen vermieden werden kann, eine
besondere Herausforderung darstellt.
Die in dieser Arbeit vorgestellten Ergebnisse stammen überwiegend aus der finalen Version des Reaktors,
die im Folgenden vorgestellt wird. Die Abbildungen 5.1 a) und b) zeigen eine Bildaufnahme sowie eine
schematische Darstellung des Reaktors. Der obere Teil des Reaktors dient zur Anbindung des Reaktors
an das integrierte Daisy-Bat-System und besteht aus einer CF250-großen Edelstahlkammer, die diverse
CF40- und CF63-Anschlussflansche aufweist. An diese Flansche wurden alle benötigten Druckmessdosen,
Manipulatoren, Sichtfenster und Vakuumpumpen angeschlossen. Der untere Bereich des Reaktors besteht
aus einem KF50-Quarzglasrohr, der externen Probenheizung, den Prozessgas- und Trägergaszufuhrlinien
sowie den Präkursorzufuhrlinien. Das Quarzglasrohr wurde mittels eines KF-CF-Adapters an den Reaktor
angeschlossen. Die KF-Verbindung bietet die Möglichkeit, einen schnellen Wechsel des Quarzglasrohrs sowie
der angeschlossenen Komponenten durchzuführen. Hierdurch können die Reaktorgeometrie, die Anordnung
der Präkursoreinlässe sowie der Probenabstand zu den Präkursoreinlässen und der Probenheizung einfach
verändert werden. Zusätzlich kann bei Bedarf eine Plasma-Spule an den Reaktor angebracht werden. Die
Probenheizung ist in ihrer Höhe verstellbar, so dass die Reaktionszone bei Bedarf nach unten oder oben
verschoben werden kann. Als Probenheizung wurde zu Beginn der Arbeit eine Halogen-Lampenheizung
verwendet. Da diese Heizung allerdings bei hoher Heizleistung eine sehr hohe Ausfallrate aufwies, wurde
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(a) (b)
Abbildung 5.1.: a) Aufnahme des MOCVD-Reaktors und b) schematische Darstellung des MOCVD-Reaktors.
im Laufe der Arbeit zu einer IR-Strahler-Heizung gewechselt. Die Heizung wurde von der Werkstatt des
Fachgebiets Materialwissenschaften der TU Darmstadt angefertigt. Sie besteht aus einem Edelstahlgehäuse,
in dessen Innerem IR-Heizstrahler angebracht sind. Diese werden von einem Netzteil gespeist, welches über
einen Eurothermregler, der mit einem K-Typ-Thermoelement der Probenhalterung verbunden ist, reguliert
wird.
Der Probentransfer vom Daisy-Bat-System zur MOCVD-Kammer erfolgt mithilfe eines Transferstabs, der
mit einer Probengabel ausgestattet ist. Die Probe wird dabei aus einer separat gepumpten Pufferkam-
mer des Daisy-Bat-Systems entnommen und in den MOCVD-Reaktor eingebracht. Der Transfer in das
Quarzglasrohr findet über einen z-Manipulator statt. Hierzu wird die Probe vom Transferarm auf die
Probenhalterung des z-Manipulators transferiert. Die Probenhalterung ist mit einem K-Typ-Thermoelement
ausgestattet, welches die Probentemperatur während der Abscheidung misst. Zur Schichtabscheidung bei
höheren Gasflüssen und Drücken im Millibarbereich wird die Reaktorkammer über eine Wälzkolbenpumpe
mit vorgeschalteter Drehschieberpumpe gepumpt. Zwischen den Abscheidungen wird die Reaktorkammer
von einer Turbomolekularpumpe inklusive Drehschieberpumpe evakuiert. Hierzu wurden Pumpen der Firma
Pfeiffer verwendet.
Die Präkursoreinbringung erfolgt über zwei Präkursorzufuhrlinien für den Kobalt- und den Lithiumprä-
kursor. Die Zufuhrlinien bestehen jeweils aus einem Massenflussregler (MFC), Abschließventilen und den
Präkursorquellen. Zusätzlich sind eine Präkursormischkammer sowie eine Prozessgasheizung am Präkursorzu-
fuhrsystem angebracht. Als Reaktivgas wurde für gewöhnlich Sauerstoff und als Trägergas Argon verwendet.
Bei der Kobaltpräkursorquelle handelt es sich um einen gewöhnlichen Edelstahlbubbler, durch den ein
Trägergas geführt wird. Als Lithiumquelle wurde eine Eigenkonstruktion verwendet, da ein klassischer
Bubbler als Quelle für den verwendeten Feststoffpräkursor ungeeignet ist. Abbildung 5.2 a) und b) zeigt
Bildaufnahmen der verwendeten Lithiumquelle ohne und mit angebrachter Quellenheizung. In Abbildung
5.2 c) ist zusätzlich eine schematische Zeichnung der Lithiumpräkursorquelle und -heizung dargestellt.
Bei der Lithiumquelle handelt es sich um ein Metallrohr, in dem sich ein Quarzglastiegel befindet, der
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mit Lithiumpräkursorpulver gefüllt ist. Das Metallrohr ist von einer Quellenheizung umschlossen. Diese
besteht aus einem Edelstahlkörper, einer Halogenlampe sowie Keramikteilen, die für eine bessere thermische
Isolierung sorgen. Ein ähnliches Lithiumzufuhrsystem wurde bereits von Sternschulte et al. verwendet [138].
Ein wichtiges Detail der Lithiumquelle ist, dass die angegebene Quellentemperatur nicht in der Quelle,
sondern außerhalb an dem in Abbildung 5.2 dargestellten Ort abgenommen wird.
Bei der Mischkammer handelt es sich um ein gewöhnliches Edelstahl-T-Stück. Sie wurde aufgrund von
(a) (b)
(c)
Abbildung 5.2.: Bildaufnahmen der Lithiumquelle ohne Lithiumquellenheizung (a), der Lithiumquelle mit montier-
ter Lithiumquellenheizung (b) sowie eine schematische Darstellung der Lithiumquelle und der
Lithiumquellenheizung (c).
inhomogener Schichtabscheidungen im Laufe der Arbeit eingeführt. Bei der Prozessgasheizung handelt es
sich um eine Rohrschleife, die um einen Kupferzylinder gewickelt ist, in dem sich Heizelemente befinden.
Diese werden über ein Netzteil gespeist und über ein Thermoelement mit Eurothermregler reguliert.
Um Kondensationsreaktionen in den Zufuhr-Rohren zu vermeiden, wurden die Rohrabschnitte vor und nach
der Lithiumquelle mittels Heizbändern und speziell angefertigter Heizmanschetten der Firma Horst auf
Temperaturen, die über der Lithiumquellentemperatur liegen, aufgeheizt. Um zusätzlich Kondensationsreak-
tionene zu vermeiden, wurde die gesamte Lithiumversorgungslinie hinter der Lithiumquelle nach jeweils drei
Schicht-Abscheidungen vollständig auf Verstopfungen geprüft und gegebenenfalls gereinigt.
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5.2 Präkursor-Wahl
Idealerweise sollten MOCVD-Präkursoren einigen speziellen Anforderungen genügen [139]. Sie sollten einen
hohen Dampfdruck aufweisen sowie eine relativ geringe Zersetzungstemperatur haben. Zudem sollte das
Temperaturfenster zwischen Verdampfungstemperatur und Zersetzungstemperatur möglichst groß sein.
Die Zersetzungsreaktion der Präkursoren sollte sauber und ohne Einbau von Verunreinigungen vonstatten
gehen und zusätzlich sollten die verwendeten Präkursoren kompatibel mit anderen im System verwendeten
Präkursoren oder Reaktanden sein.
Typische MOCVD-Präkursoren, die zur Abscheidung von Metallen und Metalloxiden verwendet werden,
sind Alkoxide, β-Diketonate, Metallalkyle oder Cyclopentadienyle und deren Derivate [140]. Während
Metallalkyle sowie Cyclopentadienyle und deren Derivate meist in flüssiger Form vorliegen und einen hohen
Dampfdruck haben, liegen Alkoxide und β-Diketonate meist in fester Form mit geringem Dampfdruck vor.
Über eine Erwärmung des Präkursors kann der Dampfdruck jedoch erhöht werden. Zusätzlich wird bei
diesen Präkursoren oft ein sogenanntes „Liquid delivery system“ verwendet, bei dem die Präkursoren in
einer Lösung vorliegen und als Aerosol in den Reaktorraum eingebracht werden.
Auf Grundlage der oben genannten Anforderungen wurden zu Beginn der Arbeit die Kobalt- und Lithi-
umpräkursoren aus den genannten Verbindungsklassen ausgewählt. Bei der Auswahl war zusätzlich von
Interesse, ob der Präkursor in der Literatur bereits zur Abscheidung von Metalloxiden oder Metallen
verwendet wurde.
5.2.1 Wahl des Kobaltpräkursors
Co3O4-haltige Schichten wurden in der Literatur bereits häufig mittels MOCVD-Verfahren synthetisiert.
Es finden hierbei überwiegend die Präkursoren Co(acac)2, Co(acac)3, Co(thd)2, Co(hfa)2 oder andere
β-Diketonat-Komplexe Verwendung [141–151]. Neben den genannten Präkursoren stehen zudem weitere
kommerziell erhältliche Präkursoren, die zur Klasse der Metallalkyle oder Cyclopentadienyle gehören,
zur Auswahl. Einer dieser Präkursoren ist Cyclopentadienyldicarbonyl-cobalt(I), dessen Strukturformel
in Abbildung 5.3 abgebildet ist. Cyclopentadienyldicarbonyl-cobalt(I) liegt in flüssiger Form vor und hat
bei Raumtemperatur einen Dampfdruck von 0,7mbar, was ausreichend hoch zur Verwendung als Kobalt-
Präkursor ist [152]. Der Präkursor wird in der Literatur überwiegend zur Herstellung von metallischen
Kobaltschichten oder Kobaltsilizidschichten verwendet [152–155]. Zusätzlich wurde er von Han et al., Ouden-
hoven et al. und von Schmid et al. zur Synthese von oxidischen kobalthaltigen Schichten verwendet [23, 156,
157]. Han et al. synthetisierten Co3O4-Dünnschichten mittels ALD (engl.: Atomic Layer Deposition) unter
der sequenziellen Zugabe eines O3/O2-Gemischs und Cyclopentadienyldicarbonyl-cobalt(I) bei Temperaturen
von 50–200 °C. Oudenhoven et al. verwendeten Cyclopentadienyldicarbonyl-cobalt(I) in Kombination mit
dem Lithiumpräkursor n-Butyllithium zur Synthese von LiCoO2-Dünnschichten. Schmid et al. verwendeten
Cyclopentadienyldicarbonyl-cobalt(I) als MOCVD-Präkursor unter Zugabe von Sauerstoff zur Synthese
von Co3O4-Dünnschichten. Hierbei untersuchten Schmid et al. den Einfluss von Substrattemperatur und
Sauerstoffpartialdruck auf die Schichteigenschaften. Die Autoren zeigen, dass ein Zusammenhang zwischen
dem verwendeten Sauerstoffpartialdruck sowie der verwendeten Substrattemperatur und der Oxidations-
stufe der in die Schichten eingebauten Kobaltatome besteht. Höhere Sauerstoffpartialdrücke sowie höhere
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Substrattemperaturen begünstigen die Oxidation der Co-Atome und die Bildung von stöchiometrischem
Co3O4.
Aufgrund der bereits vorhandenen positiven Erfahrungen im Fachgebiet Oberflächenforschung der TU Darm-
stadt von Schmid et al. wurde Cyclopentadienyldicarbonyl-cobalt(I), dessen Strukturformel in Abbildung
5.3 dargestellt ist, als Kobaltpräkursor ausgewählt.
Abbildung 5.3.: Strukturformel von Cyclopentadienyldicarbonyl-cobalt(I).
5.2.2 Wahl des Lithiumpräkursors
Als Lithium-Präkursoren kommen im Prinzip Lithium acetylacetonate (Li(acac)), 2,2,6,6-Tetramethyl-
3,5-heptanedionato-lithium (Li(TMHD)), Lithium-tert-butoxid (Li-tert-butoxid) und n-Butyllithium (n-
BuLi) infrage. Der flüssige Präkursor n-BuLi wurde aus verschiedenen Gründen von Beginn an als
untauglich erachtet. Zum einen wurde bereits in vorherigen Arbeiten im Fachgebiet Oberflächenfor-
schung der Versuch unternommen, LiCoO2-Dünnschichten unter Verwendung der Präkursoren n-BuLi
und Cyclopentadienyldicarbonyl-cobalt(I) zu synthetisieren. Hierbei konnten die Reaktionsraten von n-BuLi
und Cyclopentadienyldicarbonyl-cobalt(I) aufgrund der schwierig zu kontrollierenden Reaktion von n-BuLi
nicht angeglichen werden. Zum anderen ist n-BuLi nur in Lösung erhältlich, was es für die klassische
Verwendung im Bubbler ungeeignet macht. Zusätzlich ist der Präkursor bei Anwesenheit von Sauerstoff
selbstentzündlich, was ein hohes Gefahrenpotenzial im Labor darstellt.
Die Präkursoren Li(acac), Li(TMHD) und Li-tert-butoxid wurden mittels thermogravimetrischer Messun-
gen (TG), die mit einer Differenzthermoanalyse (DTA), einem Massenspektrometer (MS) und Infrarot-
Spektroskopie (IR) kombiniert wurden, charakterisiert und miteinander verglichen. Die Daten für Li-tert-
butoxid wurden der Arbeit eines Doktoranden des Fachbereichs Oberflächenforschung, der zeitgleich mit
demselben Präkursor arbeitete, entnommen [123]. Li(acac) und Li(TMHD) wurden von der Firma „Sigma
Aldrich“ und Li-tert-butoxid von der Firma „IG Catalysts Multivalent“ bezogen.
Abbildung 5.4 zeigt die TG- sowie DTA-Kurven der drei untersuchten Präkursoren. Für den Präkursor
Li(acac) ist in Abbildung 5.4 a) bei einer Temperatur von 325 °C ein exothermer Prozess zu erkennen, der
von einem Masseverlust begleitet wird. Der Masseverlust verläuft dabei ab einem TG-Signal von 70 %
mit veränderter Steigung, woraus sich ein stufenartiger Verlauf der TG-Kurve ergibt. Zusätzlich sinkt das
TG-Signal in dem betrachteten Temperaturbereich nur auf etwa 48% ab. Als gasförmige Produkte wurden
in den Masse- und IR-Spektren ab einer Temperatur von etwa 250 °C CO2 und ab einer Temperatur von
etwa 300 °C Methan und Aceton detektiert. Die dazugehörigen IR-Absorptionbanden traten hierbei bei
Wellenzahlwerten von 1200 cm-1, 1400 cm-1 und 1750 cm-1 auf, was charakteristisch für Aceton ist [158].
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Abbildung 5.4.: TG- und DTA-Kurven der Lithiumpräkursoren Li(acac) (a), Li(TMHD) (b) und Lithium-tert-
butoxid (c).
Außerdem traten Absorptionbanden bei Wellenzahlwerten von 2300–2400 cm-1 und bei 2900–3100 cm-1 auf,
was charakteristisch für CO2 und Methan ist [158]. Aufgrund der auftretenden gasförmigen Produkte bei
einer Temperatur von etwa 300 °C ist davon auszugehen, dass sich Li(acac) bei diesen Temperaturen zersetzt.
Li(acac) ist dementsprechend als Präkursor, der bei einer bestimmten Temperatur ohne Zersetzung in die
Gasphase übergehen soll, ungeeignet. Die TG- und DTA-Kurven von Li(TMHD) sind in Abbildung 5.4 b)
dargestellt. Bei den Temperaturen 280 °C und 340 °C ist jeweils ein endothermes DTA-Signal zu erkennen.
Zusätzlich ist bei Temperaturen von 260-420 °C ein Masseverlust zu erkennen, der ab einer Temperatur
von 345 °C einen stufenartigen Verlauf mit veränderter Steigung zeigt. Dem ersten endothermen Signal
wird das Aufschmelzen des Li(TMHD) zugeordnet, dem zweiten endothermen Signal der Verdampfungs-
prozess des Li(TMHD). Die Änderung der Steigung des TG-Signals bei 345 °C könnte darauf hindeuten,
dass Li(TMHD) bei diesen Temperaturen teilweise pyrolisiert und damit die Verdampfungseigenschaften
verändert werden. In dem IR-Spektrum treten ab einer Temperatur von etwa 250 °C Absorptionbanden
im Wellenzahlbereich von 2300–2400 cm-1 auf, was charakteristisch für CO2 ist [158]. Dies bestätigt die
Vermutung, dass sich Li(TMHD) bei den genannten Temperaturen bereits teilweise zersetzt. Abbildung
5.4 c) zeigt die TG- und DTA-Kurven von Li-tert-butoxid. Es sind zwei endotherme Signale bei den
Temperaturen 145 °C und 300 °C zu erkennen. Bei einer Temperatur von etwa 300 °C tritt zusätzlich ein
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Masseverlust auf. Das erste endotherme Signal wird dem Aufschmelzen des Li-tert-butoxids zugeordnet.
Das zweite endotherme Signal wird dem Verdampfungsprozess zugeordnet. Aus der TG-Kurve ist zu
erkennen, dass Li-tert-butoxid bei einer Temperatur von etwa 300 °C vollständig verdampft ist. Bei den
während der TG-Analyse durchgeführten in-situ-Massenspektrometermessungen wurde für Li-tert-butoxid
bei Überschreiten der Verdampfungstemperatur ein Massesignal von m 56 detektiert [123]. Diese Masse
wird der chemischen Spezies Ethylen C2H4 zugeordnet. In den integrierten IR-Spektren wurde zudem
eine steigende Intensität im für Ethylen charakteristischen Wellenzahlenbereich 2901–2999 cm-1 festgestellt
[123]. Es muss daher davon ausgegangen werden, dass ab der Verdampfungstemperatur auch die Pyroly-
se des Lithium-tert-butoxids beginnt. Der mögliche Reaktionsmechanismus ist in Formel 5.1 dargestellt [123].
2 C4H9OLi −−→ Li2O + 4 C2H4 + H2O (5.1)
Zusammenfassend zeigt Li-tert-butoxid im Vergleich mit Li(TMHD) mit einem Temperaturwert von etwa
300 °C die geringere Verdampfungstemperatur. Zusätzlich verdampft Li-tert-butoxid im Bereich der Verdamp-
fungstemperatur vollständig ohne Änderung der Steigung in der TG-Kurve. Daher wurde Li-tert-butoxid
als Lithium-Präkursor gewählt. Der beginnenden Zersetzung in der Nähe der Verdampfungstemperatur
wird im weiteren Verlauf mit der Verwendung von Lithiumquellentemperaturen, die unterhalb der Verdamp-
fungstemperatur liegen, entgegengewirkt.
Bei dem verwendeten Lithium-Präkursor Li-tert-butoxid handelt es sich um einen Alkoxid-MOCVD-
Präkursor. Abbildung 5.5 zeigt die Strukturformel von Li-tert-butoxid. Mit dieser Art von Präkursoren
wurden bereits in den 60er–80er Jahren verschiedene metalloxidische Dünnschichten hergestellt. Bradley
gibt als typische Zersetzungstemperatur etwa 250 °C an [159]. Mazdiyasni und Lynch et al. beschichteten
Abbildung 5.5.: Strukturformel von Lithium-tert-butoxid
Graphitsubstrate mit ZrO2 und HfO2 unter Verwendung der entsprechenden Isopropoxide und deren Pyro-
lyse bei Temperaturen von 500–600 °C [160]. Die gleiche Gruppe zeigte zudem, dass sich die Isopropoxide
von Yttrium, Dysprosium und Ytterbium bereits bei geringen Temperaturen von 200–300 °C in Stickstoff-
oder Luft-Atmosphäre zu den entsprechenden Oxiden zersetzen lassen [161]. Cameron et al. stellten dünne
Al2O3-Schichten als Isolator in inversen MOSFET-Strukturen aus Aluminium-Isopropoxiden bei Tempera-
turen von 250–400 °C her [162]. Weiterhin geben Bradley et al. an, dass auch dünne Schichten aus TiO2,
ZrO2, und Ta2O5 auf Basis der entsprechenden Alkoxide synthetisiert werden können [159, 163]. Auch in
neueren Arbeiten finden Alkoxide als Präkursoren in LPCVD- und Plasma-unterstützten-CVD-Prozessen
Verwendung. So wurden z. B. von Mathur et al. unter Verwendung von Titan-Isopropoxid mit beiden
genannten Prozessen TiO2-Dünnschichten hergestellt [164]. Li-tert-butoxid wurde bisher unter anderem
in der ALD- und CVD-Abscheidung von LiOH, Li2CO3, Li3PO4 sowie LiPON-Filmen verwendet [123,
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165–168].
In den Arbeiten von Bradley et al. wurde die Zersetzungsreaktion dieses Präkursortyps an dem Alkoxid
Zirkon-tert-butoxid untersucht. Sie ist in Formel 5.2 dargestellt [159, 163, 169].
Me(OBut)4 −−→ MeO2 + 4 (CH2−CMe2) + 2 H2O (5.2)
Aus Formel 5.2 ist nicht direkt ersichtlich, dass Wasser für den Reaktionspfad eine wichtige Rolle spielt.
Bradley et al. gehen von einer Zersetzungsreaktion aus, in der das Zirkonium-Alkoxid durch Wasser
hydrolisiert wird. Hierbei wird ein tertiäres Alkoholmolekül gebildet (siehe Gleichung 5.3. Der Alkohol wird
in einem weiteren Schritt dehydriert und es wird Wasser gebildet (siehe Gleichung 5.4):
Zr(OBut)4 + H2O −−→ ZrO(OBut)2 + 2 ButOH (5.3)
2 ButOH −−→ 2 (CH2−CMe2) + 2H2O (5.4)
Da bei der Gesamtreaktion Wasser entsteht, wird eine Kettenreaktion in Gang gesetzt. Das zur Initiation
des Prozesses benötigte Wasser findet sich für gewöhnlich an den Reaktorwänden oder den verwendeten
Substraten, die normalerweise nie komplett wasserfrei präpariert werden können [159]. Wird die allgemeine
Zersetzungsformel der Alkoxide von Bradley et al. (siehe Formel 5.2) mit den Ergebnissen aus der TGA-
Analyse von Li-tert-butoxid verglichen (siehe Formel 5.1), so ist zu erkennen, dass Li-tert-butoxid mit
großer Wahrscheinlichkeit einem ähnlichen Reaktionsmechanismus, bei dem Wasser frei wird, folgt. Eine
Zugabe von Wasser als Reaktivgas ist daher im Allgemeinen nicht sinnvoll und der Einfluss von Wasser als
Reaktand wird im weiteren Verlauf dieser Arbeit nicht untersucht.
Der Dampfdruck von Li-tert-butoxid wurde von Saulys et al. untersucht und ist durch Formel 5.5 bestimmt
[170].
log p[Torr] = (9, 6± 1, 1)− 4250± 350
T
(5.5)
Nach dieser Formel ist ein Dampfdruck von 0,7mbar, der dem Dampfdruck von Cyclopentadienyldicarbonyl-
cobalt(I) bei Raumtemperatur entspricht, bei einer Temperatur von etwa 160 °C zu erwarten. Dieser liegt
weit unterhalb der beobachteten Verdampfungs- und Zersetzungstempertur des verwendeten Li-tert-butoxids.
Der Präkursor kann demnach auf einen Dampfdruck, der in der gleichen Größenordnung des Dampfdrucks
des Kobaltpräkursors liegt, eingestellt werden, ohne dass die Zersetzung des Li-tert-butoxids einsetzt.
5.3 Co-Oxid- und Li-Oxid-Schichtabscheidungen
Bei der MOCVD-Synthese von LiCoO2-Dünnschichten spielen die während der Synthese verwendeten
Abscheideparameter eine wichtige Rolle. Hierbei sollten die Parameter, wenn möglich, so eingestellt werden,
dass Kobalt oxidiert wird, möglichst wenig Kohlenstoff in die Schichten eingebaut wird und zusätzlich
die Reaktionsraten der Präkursoren zusammenpassen. Um geeignete Parameter für die Abscheidung von
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Tabelle 5.1.: Verwendete Abscheideparameter zur Untersuchung des Einflusses der Substrattemperatur, des
Sauerstoffpartialdrucks sowie der Präkursorflüsse auf die chemische Struktur und die Abscheideraten
von Co-Oxid- und Li-Oxid-Dünnschichten. Mit TSub Substrattemperatur, pges. Prozessdruck, pO2
Sauerstoffpartialdruck, Fges. Gesamtfluss, FPräk Präkursorfluss und TQu. Quellentemperatur.
Einflussgröße TSub pges. pO2 Fges. FPräk TQu.
[°C ] [mbar] [mbar] [sccm] [sccm] [°C ]
pO2,Co3O4 430 0,2 0-0,067 60 5 RT
pO2,Li2O 430 0,2 0-0,1 60 5 120
TSub,Co3O4 370-560 0,2 0,067 60 5 RT
TSub,Li2O 320-550 0,2 0,067 60 5 120
FCyclopent.-Co(I) 370 0,2 0,067 60 5-15 RT
FLi-tert 460 0,2 0,067 60 2-10 120
LiCoO2-Dünnschichten zu bestimmen und um zusätzlich den Einfluss von Prozessparametern auf die
chemische Struktur von LiCoO2-Dünnschichten, insbesondere den Einbau von Verunreinigungen, besser zu
verstehen, wurden zunächst die Schichtabscheidungungen von Kobaltoxid- und Lithiumoxid-Dünnschichten
mit Cyclopentadienyldicarbonyl-cobalt(I) und Li-tert-butoxid betrachtet. Die erarbeiteten Erkenntnisse wur-
den anschließend zur MOCVD-Synthese von LiCoO2-Dünnschichten verwendet. Aufgrund der erforderlichen
Oxidation des Kobaltpräkursors sowie der Abhängigkeit der Abscheideraten von der Temperatur und der
Präkursorkonzentration wurden der Sauerstoffpartialdruck, die Substrattemperatur und die Präkursorflüsse
als zu untersuchende Parameter festgelegt. Es wurden mit beiden Präkursoren Schichten bei unterschied-
lichen Sauerstoffpartialdrücken (pO2-Reihe) und Substrattemperaturen (TSub-Reihe) abgeschieden und
der Einfluss der Prozessparameter auf die chemische Zusammensetzung der synthetisierten Kobaltoxid-
und Lithiumoxid-Schichten untersucht. Zusätzlich wurde der Einfluss des Sauerstoffpartialdrucks, der
Substrattemperatur und der Präkursorflüsse auf die Abscheideraten untersucht. Hierbei wurden die in
Tabelle 5.1 dargestellten Parameter verwendet. Der eingestellte Gesamtgasfluss ergab sich hierbei aus der
konstanten Leistung der Systempumpen und dem gewünschten Abscheidedruck im unteren Millibar-Bereich.
Die Quellentemperatur sowie der Präkursorfluss wurden auf Grundlage von Vorversuchen mit dem Lithium-
präkursor, in denen untersucht wurde, inwiefern der Lithium-Präkursorfluss und die Quellentemperatur die
Verstopfungsfrequenz der Präkursorzufuhrrohre beeinflussen, gewählt. Bei den Vorversuchen wurde festge-
stellt, dass hohe Quellentemperaturen sowie hohe Präkursorflüsse die Wahrscheinlichkeit der Verstopfung
der Präkursorzufuhrrohre erhöhen. Ein Präkursorfluss von 5 sccm sowie eine Quellentemperatur von 120 °C
führten zu einer niedrigen Verstopfungswahrscheinlichkeit. Für den Kobaltpräkursor wurde zunächst der
gleiche Präkursorfluss gewählt.
5.3.1 Einfluss der Abscheideparameter auf die Zusammensetzung von Co-Oxid-Schichten
Einfluss des Sauerstoffpartialdrucks
Abbildung 5.7 zeigt Co2p-, O1s-, C1s- sowie Valenzband-Emissionen von Kobaltoxid-Dünnschichten, die bei
unterschiedlichen Sauerstoffpartialdrücken abgeschieden wurden.
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Der Großteil der beobachteten Co2p-Emissionen zeigt eine Hauptemission bei Bindungsenergien von 779,8 eV
sowie Satellitenstrukturen bei Bindungsenergien von 789,0 eVund 786,0 eV. Des Weiteren sind die typi-
schen durch Spin-Bahn-Kopplung entstehenden Emissionen bei höheren Bindungsenergien zu erkennen.
Die Co2p-Emission der ohne Sauerstoffzugabe abgeschiedenen Probe zeigt eine Komponente bei einer
Bindungsenergie von 778,3 eV. Die O1s-Emissionen der mit Sauerstoffzugabe abgeschiedenen Schichten
zeigen zwei Komponenten bei Bindungsenergien von 529,8 eVund 531,9 eV. Die bei einem sehr geringen
Sauerstoffpartialdruck abgeschiedene Dünnschicht zeigt keine O1s-Emission. In den C1s-Emissionen sind eine
Komponente bei einer Bindungsenergie von 285,3 eVund eine weitere Komponente bei einer Bindungsenergie
von 288,7 eV zu erkennen. Die ohne Sauerstoffzugabe abgeschiedene Probe zeigt nur eine Komponente in der
C1s-Emission bei einer Bindungsenergie von 284,8 eV. Die Valenzbandstrukturen der unter Sauerstoffzugabe
synthetisierten Schichten unterscheiden sich nur geringfügig. Sie zeigen ein Valenzbandmaximum von etwa
0,3 eV sowie eine dominierende Emission bei Bindungsenergien von 0,3 eV–2 eV. Die Valenzbandstrukturen
der Probe, die bei einem Partialdruck von <0,017mbar synthetisiert wurde, zeigt eine geringere Ausprägung
der Emission bei Bindungsenergien von 0,3–2 eV. Zusätzlich liegt das Valenzbandmaximum der Probe bei
0 eV.
Die beobachteten Satellitenstrukturen im Co2p-Signal bei Bindungsenergieabständen von 9,2 eVund
6,2 eV zur Hauptemission sind auf das Vorhandensein von Co2+- bzw. Co3+-Spezies zurückzuführen.
[171–173]. Die Co2p-Emission der ohne Zugabe von Sauerstoff abgeschiedenen Schicht kann mithilfe
von Literaturdaten metallischem Kobalt (Co0) zugeordnet werden [171, 172].
In den O1s-Spektren kann die Hauptkomponente bei 529,8 eVGittersauerstoff in Kobalt-Oxiden zugeord-
net werden [172]. Die bei höheren Bindungsenergien liegende Sauerstoffkomponente kann mit Hilfe von
Literaturdaten Hydroxyl-Gruppen oder Sauerstoff-Kohlenstoff-Verbindungen zugeordnet werden [119]. Die
Komponenten bei 285,3 eVund 288,7 eV in der C1s-Emission können C-C- und C-H- sowie C-O-Bindungen
zugeordnet werden [119]. Eine Betrachtung der integralen Flächen der C-O und C-C bzw. C-H zugeordneten
Emissionen liefert ein Intensitätsverhältnis IC−CIC−O von
1,9
1 . Wird der Kobaltpräkursor CpCo(CO)2, in dem
sowohl Kohlenstoffatome mit Sauerstoffbindung als auch mit Kohlenstoffwasserstoffbindung vorliegen,
betrachtet, so kann ein Verhältnis von IC−CIC−O =
2,5
1 erwartet werden. Es ist daher naheliegend, die gemes-
senen Kohlenstoffverbindungen Präkursorrückständen an der Oberfläche zuzuordnen. Die beobachteten
Emissionen werden daher zusammengefasst als Reste des CpCo(CO)2-Präkursors betrachtet. Das C1s-
Emissionsspektrum der bei niedrigem Sauerstoffpartialdruck abgeschiedenen Schicht kann elementarem
Kohlenstoff zugeordnet werden [119]. Die im Valenzbandmaximum beobachteten Zustände der mit Sauerstoff
abgeschiedenen Proben zeigen den für Co3O4 erwarteten d-artigen Charakter. Sie werden in der Literatur
sowohl Co3+- als auch Co2+-Ionen zugeordnet [174, 175]. Es ist zu erkennen, dass die Valenzbandstruktur
der ohne Sauerstoff abgeschiedenen Probe gegenüber den anderen Valenzbandstrukturen verändert ist, und
metallischen Charakter aufweist [176].
Werden die Detailspektren der pO2-Reihe miteinander verglichen, so sind Unterschiede mit steigendem
Sauerstoffpartialdruck zu erkennen. Es ist ersichtlich, dass bei der Abwesenheit von Sauerstoff metallisches
Kobalt sowie Kohlenstoff- oder Kohlenwasserstoff-Verbindungen abgeschieden werden. Bei der Zugabe von
Sauerstoff steigt zunächst der Anteil an Co2+- und Co3+-Ionen. Metallisches Kobalt ist in diesem Fall nicht
mehr vorhanden. Ein Vergleich der Emissionsstruktur mit Literaturdaten zeigt, dass bei der mit einem
Sauerstoffpartialdruck von 0,017mbar abgeschiedenen Probe ein Gemisch aus CoO und Co3O4 vorliegt [172,
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177]. Die Emissionsstrukturen der Probe, die bei einem Sauerstoffpartialdruck von 0,1mbar abgeschieden
wurde, zeigt im Vergleich dazu einen Anstieg der mit Co3+ assoziierten Satellitenstruktur. Ein Vergleich
mit Literaturdaten zeigt hier, dass diese Emissionsstruktur typisch für Co3O4 ist [172, 177].


























Abbildung 5.6.: Verlauf der atomaren Anteile von Kobalt, Sauerstoff und Kohlenstoff in Abhängigkeit von pO2 in
Kobaltoxid-Dünnschichten.
Flächen der Emissionen sowie der atomaren Sensitivitätsfaktoren der jeweiligen Emission möglich. Der
errechnete Velauf der atomaren Anteile in Abhängigkeit des Sauerstoffpartialdrucks ist in Abbildung 5.6
dargestellt. Es ist zu erkennen, dass eine Erhöhung des Sauerstoffpartialdrucks zu einer Erniedrigung des
Kohlenstoffanteils der Schichten führt. Die Schicht, die ohne Zugabe von Sauerstoff abgeschieden wurde,
zeigt starke Kohlenstoffverunreinigungen von über 50%. Des Weiteren ist in Abbildung 5.6 zu erkennen,
dass der Sauerstoffgehalt der Schichten mit Erhöhung des Sauerstoffpartialdrucks steigt und ab einem Sauer-
stoffpartialdruck von 0,034mbar annähernd konstant ist. Diese Beobachtungen deuten zum einen darauf hin,
dass die Reaktion des Präkursors bei den verwendeten geringen Sauerstoffpartialdrücken gehemmt ist. Zum
anderen deuten sie darauf hin, dass die Schichten bei Erhöhung des Sauerstoffpartialdrucks zunächst weiter
aufoxidiert werden. Tabelle 5.2 zeigt die aus den errechneten Atomprozenten gebildeten Co:O:C-Verhältnisse
der Schichten. Es ist zu erkennen, dass die Kobaltoxid-Proben verglichen mit den in der Arbeitsgruppe
Oberflächenforschung der TU Darmstadt gesputterten Kobaltoxid-Schichten vergleichbare Co:O-Verhältnisse
aufweisen [177]. Da bei den hier vorliegenden Proben ein nicht zu vernachlässigender Anteil des Sauerstoffs
in Kohlen-Sauerstoff oder Hydroxyl-Verbindungen gebunden ist, kann davon ausgegangen werden, dass die
kobaltoxidischen Anteile der Schichten noch nicht vollständig zu Co3O4 oxidiert sind. Somit wird im weiteren
Verlauf davon ausgegangen, dass neben Co3O4 auch ein geringer Zweitphasenanteil an CoO vorliegt.
Zusammengefasst führt die Erhöhung des Sauerstoffpartialdrucks zu einer Erhöhung des Oxidationszustands
des in die Schichten eingebauten Kobalts. Es ist davon auszugehen, dass bei sehr geringem Sauerstoffpartial-
druck metallisches Kobalt mit hohen Kohlenstoffverunreinigungen, bei geringem Sauerstoffpartialdruck ein
Gemisch aus CoO und Co3O4 und bei erhöhtem Sauerstoffpartialdruck Co3O4mit geringen CoO-Anteilen
abgeschieden wird. Der beobachtete Einfluss des Sauerstoffpartialdrucks auf die chemische Zusammen-
setzung der Co3O4-Dünnschichten entspricht auch den in der Literatur beobachteten Zusammenhängen.
In der Arbeit von Schmid et al., in der ebenfalls Co3O4-Dünnschichten mittels CVD und des Präkursors
75
Tabelle 5.2.: Kobalt:Sauerstoff:Kohlenstoff-Verhältnisse (Co:O:C) der in Abbildung 5.7 dargestellten Kobaltoxid-
Dünnschichten der pO2-Reihe. Zusätzlich ist zu Vergleichszwecken das Co:O:C-Verhältnis von in
der Arbeitsgruppe Oberflächenforschung der TU Darmstadt gesputterten Co3O4-Dünnschichten
dargestellt [177].
Probe pO2 [mbar] Co :O :C
1 0 3 : 0 : 4
2 0, 017 3 : 3,1 : 0,9
3 0, 035 3 : 3,5 : 0,8
4 0, 067 3 : 3,3 : 0,6
Sputterschicht - 3 : 3,3 : 0
Cyclopentadienyldicarbonyl-cobalt(I) abgeschieden wurden, resultieren niedrige Sauerstoffpartialdrücke
ebenfalls in der Abscheidung von Schichten, die metallisches Kobalt enthalten [156]. Eine Erhöhung des
Sauerstoffpartialdrucks führt auch bei Schmid et al. zunächst zur Bildung von Co2+-Ionen, bei weiterer
Erhöhung des Sauerstoffpartialdrucks zur Bildung von Co3+-Ionen [156].
(a) (b)
(c) (d)
Abbildung 5.7.: Co2p- (a), O1s- (b), C1s- (c) und Valenzband-Emissionen (d) von bei unterschiedlichen Sau-
















































































Abbildung 5.8.: Co2p- (a), O1s- (b), C1s- (c) und Valenzband-Emissionen (d) von bei unterschiedlichen Sub-
strattemperaturen und einem Sauerstoffpartialdruck von 0,067mbar abgeschiedenen Kobaltoxid-
Dünnschichten.
Abbildung 5.8 zeigt Co2p-, O1s-, C1s- sowie Valenzband-Emissionen von Co3O4-Schichten, die bei unter-
schiedlichen Substrattemperaturen abgeschieden wurden. Die Co2p-, O1s-, C1s- sowie die Valenzbandspek-
tren der Proben ähneln stark den bei unterschiedlichen Sauerstoffpartialdrücken abgeschiedenen Proben.
Wie in Kapitel 5.3.1 können die beobachteten Emissionen im Co2p-Signal Co3+- und Co2+-Ionen zugeordnet
werden. Die Komponenten im O1s-Signal können Gittersauerstoff (EB 529,8 eV) und C-O-Bindungen
zugeordnet werden (EB 531,9 eV). Die Emissionen im C1s-Signal können analog zu Kapitel 5.3.1 Präkur-
sorresten zugeordnet werden.
Wird der Verlauf der Co2p-Spektren mit der Substrattemperatur betrachtet, so ist ersichtlich, dass das Ver-
hältnis von Co3+- zu Co2+-Ionen unabhängig von der Temperatur ist. Ein Vergleich mit der Literatur zeigt
zudem, dass die beobachtete Co2p-Emissionsstruktur typisch für Co3O4 ist [172, 177]. Auch in den anderen
Spektren ist im Wesentlichen keine Veränderung der Emissionsstruktur mit steigender Substrattemperatur
zu erkennen.
Werden die Spektren quantitiativ ausgewertet, so ergibt sich der in Abbildung 5.9 dargestellte Verlauf

























Abbildung 5.9.: Verlauf der atomaren Anteile von Kobalt, Sauerstoff und Kohlenstoff in Abhängigkeit von TSub
in Kobaltoxid-Dünnschichten.
ist zu erkennen, dass der Kobaltgehalt mit steigender Temperatur leicht sinkt und der Sauerstoffgehalt
mit steigender Temperatur leicht abnimmt. Der Kohlenstoffgehalt der Schichten nimmt mit steigender
Substrattemperatur ebenfalls leicht zu. Zusätzlich ist in Tabelle 5.3 das Co:O:C-Verhältnis der Schichten
dargestellt. Wie schon in Kapitel 5.3.1 besprochen, deutet das Co:O:C-Verhältnis verglichen mit gesputterten
Schichten darauf hin, dass die synthetisierten Co3O4-Schichten noch weiter aufoxidiert werden können und
demnach wahrscheinlich leichte CoO-Verunreinigungen vorliegen.
Der geringe Einfluss der Substrattemperatur auf die chemische Zusammensetzung der Schichten, insbesonde-
re in dem Oxidationszustand der Kobaltatome entspricht, nicht den Erwartungen. Schmid et al., bei denen
ebenfalls Cyclopentadienyldicarbonyl-cobalt(I) als Kobaltpräkursor verwendet wurde, berichten, dass bei
niedrigen Substrattemperaturen im Bereich von 300 °C Dünnschichten mit Anteilen an metallischem Kobalt
abgeschieden wurden. Im mittleren Temperaturbereich 400-500 °C wurden CoO-haltige Dünnschichten
abgeschieden. Erst ab einer Substrattemperatur von 650 °C werden bei Schmid et al. Co3O4-Dünnschichten
erhalten [156]. Hierbei wurden Sauerstoffpartialdrücke verwendet, die in derselben Größenordnung zu den
in dieser Arbeit verwendeten Sauerstoffpartialdrücken liegen. Ein Grund für den beobachteten Unterschied
zwischen dieser Arbeit und der Arbeit von Schmid et al. könnte der höhere Prozessdruck in Verbindung
mit der anderen Art der Substratbeheizung sein. Im Fall von Schmid et al. wurde das Substrat mittels
Halogenlampen, die in der Reaktionskammer unter dem Substrat angebracht wurden, aufgeheizt. In der
hier vorgestellten Arbeit wurde das Substrat in dem Glasreaktor von außen beheizt. Demzufolge ist bei der
in dieser Arbeit verwendeten Heizung zu erwarten, dass die thermische Aktivierung des Präkursors vor dem
Auftreffen auf das Substrat deutlich höher ist als bei Schmid et al..
Abbildung 5.10 zeigt REM-Aufnahmen der synthetisierten Schichten. Es ist zu erkennen, dass die Sub-
strattemperatur einen Einfluss auf die Morphologie der Schichten hat. Schichten, die bei geringer Sub-
strattemperatur (TSub 370 °C ) hergestellt wurden, zeigen keine kristallinen Strukturen. Schichten, die
bei einer Substrattemperatur von 430 °C abgeschieden wurden, zeigen nadelartige Strukturen. Wird die
Substrattemperatur weiter erhöht (TSub 490 °C ), zeigen die Schichten neben den nadelartigen Strukturen
weitere kristalline Strukturen und die Gesamtmorphologie setzt sich aus großen nadelartigen Strukturen
in der Größenordnung von 1 µm und kristallinen Strukturen mit Korngrößen bis etwa 0,1 µm zusammen.
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Tabelle 5.3.: Kobalt:Sauerstoff:Kohlenstoff-Verhältnisse (Co:O:C) der in Abbildung 5.8 dargestellten Co3O4-
Dünnschichten der TSub-Reihe. Zusätzlich ist zu Vergleichszwecken das Co:O:C-Verhältnis von in
der Arbeitsgruppe Oberflächenforschung der TU Darmstadt gesputterten Co3O4-Dünnschichten
dargestellt [177].
Probe TSub [°C ] Co :O :C
1 370 3 : 3,6 : 0,7
2 400 3 : 3,4 : 0,9
3 430 3 : 3,4 : 0,9
4 460 3 : 3,5 : 0,8
5 520 3 : 3,4 : 0,8
6 560 3 : 3,3 : 1
Sputterschicht - 3 : 3,3 : 0
Bei hohen Substrattemperaturen (TSub 550 °C ) sind dichte kristalline Schichten mit Kristallitgrößen von
etwa 0,25–0,4µm zu erkennen, die keine nadelartigen Strukturen aufweisen. Mit Erhöhung der Abscheide-
temperatur ist laut Literatur im Allgemeinen mit einer Erhöhung der Kristallitgröße und der Ausbildung
von equiaxialen Körnern zu rechnen [178, 179], sodass die beobachteten Zusammenhänge den Erwartungen
entsprechen.
(a) TSub 370 °C (b) TSub 430 °C
(c) TSub 490 °C (d) TSub 550 °C
Abbildung 5.10.: Rasterelektronenmikroskopaufnahmen von bei Substrattemperaturen von 370 °C (a), 430 °C (b),
490 °C (c) und 550 °C (d) abgeschiedenen Kobaltoxid-Dünnschichten.





Abbildung 5.11.: Verläufe der Li1s- (a), O1s- (b), C1s- (c) und Valenzband-Emissionen (d) von bei unter-
schiedlichen Sauerstoffpartialdrücken und einer Substrattemperatur von 430 °C abgeschiedenen
Lithiumoxid-Dünnschichten.
Abbildung 5.11 zeigt Li1s-, O1s-, C1s- sowie Valenzband-Emissionen von Li2O-Dünnschichten, die bei
unterschiedlichen Sauerstoffpartialdrücken synthetisiert wurden.
Die Li1s-Emissionen zeigen jeweils zwei Komponenten bei Bindungsenergien von 56,2 eV und 57,9 eV. Die
O1s-Emissionen zeigen ebenfalls jeweils zwei Komponenten bei Bindungsenergien von 531,1 eV und 534,4 eV.
In der C1s-Emission ist im Wesentlichen eine Komponente bei einer Bindungsenergie von 292,8 eV zu erken-
nen. Zusätzlich ist in dem Spektrum der Probe mit pO2 0,017mbar eine vernachlässigbare Komponente
bei Bindungsenergien von 288 eV zu erkennen. Die VB-Emissionen zeigen eine Emission im Bindungsenergie-
Bereich von 4,6 eVund 10 eV. Zusätzlich sind weitere Komponenten bei Bindungsenergien von 13,1 eVund
15,4 eV zu erkennen. Weiterhin ist zu erkennen, dass sich die im Bereich von 5-10 eV liegende Emission aus
zwei Einzelkomponenten bei Bindungsenergien von etwa 6,1 eVund 8,8 eV zusammensetzt.
Die Zuordnung der Emissionen zu lithiumhaltigen Phasen ist auf der Grundlage von Literaturdaten nicht
eindeutig. Für die Verbindungen Li2O, Li2O2, Li2CO3, LiOH finden sich in der Literatur für die gleiche Phase
teilweise unterschiedliche Bindungsenergiewerte. Kanamura et al. untersuchten in ihren Arbeiten Lithiumfo-
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lien, die je nach Veröffentlichung in unterschiedliche Lösungsmittel mit verschiedenen Leitsalzen eingetaucht
wurden [180, 181]. Hierbei ordnen sie Li1s-Emissionen bei einer Bindungsenergie von 53,7 eVder Verbindung
Li2Ound Li1s-Emissionen bei einer Bindungsenergien von 55,3–55,5 eVden Verbindungen Lithiumhydroxid
bzw. Li2CO3 zu. O1s-Emissionen bei Bindungsenergien von 528,7–528,5 eVwerden Li2Ound O1s-Emissionen
einer Bindungsenergie von 532,0 eVden Verbindungen LiOH und Li2CO3 zugeordnet. Emissionen bei einer
Bindungsenergie von 290,2 eV im C1s-Signal werden Li2CO3-Verbindungen zugeordnet. Ensling et al. un-
tersuchten in ihren Arbeiten eine Lithiumfolie, die in einem Vakuumsystem gezielt gereinigt bzw. oxidiert
wird. Hierbei wird gezeigt, dass lithiumoxidische Verbindungen bei einer Bindungsenergie von 56,5 eV und
Li2CO3-Verbindungen bei einer Bindungsenergie von 57,8 eVauftreten [55, 182]. Weiterhin wird gezeigt,
dass die dazugehörigen Emissionen im O1s-Signal für Li2Obei einer Bindungsenergie von 531,2 eVund für
Li2CO3 bei einer Bindungsenergie von 534 eVauftreten. Die zu Li2CO3 dazugehörige C1s-Emission tritt
bei einer Bindungsenergie von 292,4 eVauf. Zusätzlich hierzu ermöglicht die Veröffentlichung von Ensling
et al. die Unterscheidung der Verbindungen Li2O, LiOH, Lithiumperoxid (Li2O2) und Lithiumsuperoxid
(LiO2) auf Fingerprint-Basis anhand der VB-Spektren [55, 182]. Ensling verwendet hierzu mit He-I- und
He-II-Strahlung angeregte Emissionsspektren, die Unterscheidung der Verbindungen Li2Ound Li2CO3 ist
allerdings auch auf Basis des mit Al-Kα-Strahlung gemessenen Emissionsspektrums möglich. Arbeiten von
Qiu et al., die ebenfalls in die Arbeiten von Ensling eingeflossen sind, ermöglichen zusätzlich die Unter-
scheidung der Verbindungen Li2O, Li2O2 und LiO2 anhand der O1s-Emissionsspektren [183]. Hier werden
O1s-Emissionen bei einer Bindungsenergie von 530,5 eVLi2O, O1s-Emissionen bei einer Bindungsenergie von
532,5 eV Li2O2 und O1s-Emissionen bei einer Bindungsenergie von 534,5 eVLiO2 zugeordnet [183].
Aufgrund der stichhaltigen Datenlage von Ensling et al. wurden diese Zuordnung und Datenauswerte-
Methodik für die vorliegenden Daten verwendet. Die beobachteten Emissionen bei den Bindungsener-
gien 56,2 eV und 531,1 eV können so zusammen mit der Valenzbandemission der Phase Li2Ozugeordnet
werden. Die Emissionen bei den Bindungsenergien 57,9 eV (a2) und 534,4 eV (b2) können auf die gleiche
Weise Li2CO3 zugeordnet werden [55, 182].
Abbildung 5.12 a) zeigt die aus den Integralen der Emissions-Intensitäten und unter Berücksichtigung
der atomaren Sensitivitätsfaktoren berechneten atomaren Anteile von Sauerstoff, Kohlenstoff und Lithium
in Abhängigkeit des während der Abscheidung der Schichten verwendeten Sauerstoffpartialdrucks (pO2).
Zusätzlich ist in 5.12 b) das Verhältnis von Lithiumatomen, die Li2Ozugeordnet wurden, zu Lithiumatomen,
die Li2CO3 zugeordnet wurden, in Abhängikeit von pO2 aufgetragen. Es ist ersichtlich, dass der Kohlenstoff-
und Sauerstoffanteil der Schichten mit steigendem Sauerstoffpartialdruck zunimmt und der Lithiumgehalt
der Schichten abnimmt. Zusätzlich ist in Abbildung 5.12 b) zu erkennen, dass insbesondere der Anteil
an Lithiumatomen, die in der Verbindung Li2Ovorliegen, bei hohem Sauerstoffpartialdruck gering wird.
Der Anteil an Lithiumatomen, die in Li2CO3 gebunden sind, ist bei hohem Sauerstoffpartialdruck dement-
sprechend erhöht. Somit zeigen Schichten, die bei hohen Sauerstoffpartialdrücken abgeschieden wurden,
nicht nur absolut weniger Lithiumgehalt, der relative Anteil an in Li2Ogebundenen Lithiumatomen nimmt
zusätzlich ab. Dies ist zusätzlich in Tabelle 5.4, in der das Li:O:C-Verhältnis sowie der in Li2Ogebundene
Lithiumanteil zum Gesamtlithium dargestellt sind, zu erkennen.
In Kapitel 5.2 wurde mittels TGA-Untersuchungen gezeigt, dass Li-tert-butoxid in Stickstoffatmosphäre zu
















































Abbildung 5.12.: Verlauf der atomaren Anteile von Lithium, Sauerstoff und Kobalt (a) sowie der Verlauf des
Verhältnisses der in Li2Ound Li2CO3 eingebauten Lithiumatome in Abhängigkeit von pO2 (b) in
Lithiumoxid-Dünnschichten.
Tabelle 5.4.: Lithium:Sauerstoff:Kohlenstoff-Verhältnisse (Li:O:C) der in Abbildung 5.12 dargestellten Lithiumoxid-
Dünnschichten der pO2-Reihe. Zusätzlich ist das Verhältnis von in Li2O-eingebautem Lithium zum
Gesamtlithium dargestellt.
Probe pO2 [mbar] Li :O :C
Li2O
Ligesamt
1 0 2 : 1,4 : 0,1 0,9
2 0,017 2 : 1,9 : 0,3 0,67
3 0,034 2 : 2,5 : 0,6 0,46
4 0,1 2 : 2,2 : 0,5 0,51
stoff weiterhin abläuft, zusätzlich allerdings nach Gleichung 5.6 CO2 und weiteres Wasser entsteht. Das
entstehende CO2 kann anschließend mit Li2Onach Gleichung 5.7 zu Li2CO3 reagieren.
C4H8 + 6 O2 −−→ 4 CO2 + 4 H2O (5.6)
2 Li2O + 2 CO2 −−→ 2 Li2CO3 (5.7)
Einfluss der Substrattemperatur
Abbildung 5.13 zeigt Li1s-, O1s-, C1s- sowie Valenzbandspektren von bei unterschiedlichen Substrattempe-
raturen abgeschiedenen lithiumhaltigen Schichten. Die Li1s- und O1s-Emissionsspektren zeigen jeweils zwei
Emissionen bei 56,0 eVund 57,5 eV bzw. 531,1 eV und 534,4 eV . Im C1s-Signal ist im Wesentlichen eine
Komponente bei einer Bindungsenergie von 292,7 eV zu erkennen. Das Valenzbandspektrum zeigt neben einer
breiten Emission im Bindungsenergie-Bereich von 5–10 eV zwei weitere Emissionen bei Bindungsenergien von
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13,3 eVund 15,3 eV.



































































Abbildung 5.13.: Verläufe der Li1s- (a), O1s- (b), C1s- (c) und Valenzband-Emissionen (d) von bei unterschiedli-
chen Substrattemperaturen und einem Sauerstoffpartialdruck von 0,067mbar abgeschiedenen
Lithiumoxid-Dünnschichten.
Li2CO3 zuordnen. Eine Auswertung der Integrale der Intensitäten der jeweiligen Emissionen liefert die Ver-
läufe der atomaren Anteile von Lithium, Sauerstoff und Kohlenstoff in Abhängigkeit der Substrattemperatur
(TSub), siehe Abbildung 5.14. Es ist zu erkennen, dass alle Anteile unabhängig von der gewählten Substrat-
temperatur den gleichen Wert zeigen. Die Substrattemperatur hat in dem beobachteten Temperaturbereich
offensichtlich keinen Einfluss auf die chemische Zusammensetzung der Dünnschichten. Die in Tabelle 5.5
dargestellten Li:O:C-Verhältnisse der Schichten sowie der Anteil an in Li2Ogebundenen Lithiumatomen
zum Gesamtlithium bestätigen dies.
Abbildung 5.15 zeigt REM-Aufnahmen der bei unterschiedlichen Substrattemperaturen abgeschiedenen
Schichten. Es ist ersichtlich, dass bei allen Substrattemperaturen dichte kristalline Schichten syntheti-
siert werden, deren Korngröße mit zunehmender Substrattemperatur von 50–100 nm auf etwa 0,5 µm


























Abbildung 5.14.: Verlauf der atomaren Anteile von Lithium, Sauerstoff und Kohlenstoff in Abhängigkeit von TSub
in Lithiumoxid-Dünnschichten.
(a) TSub 350 °C (b) TSub 400 °C
(c) TSub 460 °C (d) TSub 550 °C
Abbildung 5.15.: Rasterelektronenmikroskopaufnahmen von Lithiumoxid-Dünnschichten abgeschieden bei Sub-
strattemperaturen von 350 °C (a), 400 °C (b), 460 °C (c) und 550 °C (d) bei einer Vergößerung
von 50k.
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Tabelle 5.5.: Lithium:Sauerstoff:Kohlenstoff-Verhältnisse (Li:O:C) der in Abbildung 5.15 dargestellten Lithiumoxid-
Dünnschichten der TSub-Reihe. Zusätzlich ist das Verhältnis von in Li2O-eingebautem Lithium zum
Gesamtlithium dargestellt.
Probe pO2 [mbar] Li :O :C
Li2O
Ligesamt
1 350 °C 2 : 2,5 : 0,6 0,51
2 400 °C 2 : 2,3 : 0,5 0,44
3 460 °C 2 : 2,2 : 0,5 0,51
4 550 °C 2 : 2,2 : 0,6 0,50





































Abbildung 5.16.: Arrhenius-Darstellung der Abscheiderate über der Temperatur für Dünnschichten, die bei der
Abscheidung von Kobaltoxid(a)- und Lithiumoxid-Dünnschichten (b) mit den Präkursoren
Cyclopentadienyldicarbonyl-cobalt(I) und Li-tert-butoxid bestimmt wurden.
Abbildung 5.16 (a) und (b) zeigt die Arrhenius-Darstellung der Abscheideraten von Kobaltoxid- und
Lithiumoxid-Dünnschichten. Es ist ersichtlich, dass die Abscheideraten-Kurven beider Präkursoren bei nied-
rigen Substrattemperaturen einen Bereich starker Temperaturabhängigkeit zeigen. Im mittleren bis hohen
Temperaturbereich werden die Abscheideraten nur noch wenig von der Substrattemperatur beeinflusst. Die-
ses Verhalten der Abscheiderate ist charakteristisch für thermisch aktivierte CVD-Dünnschichtabscheidungen
und die beiden Bereiche werden als reaktionskontrollierter und transportkontrollierter Bereich bezeichnet
(siehe Kapitel 2.2.2). In Abbildung 5.16 (b) ist weiterhin zu erkennen, dass die Abscheiderate der lithium-
haltigen Schichten bei Temperaturen von 550 °C wieder abnimmt. Ein Grund hierfür kann die Verarmung
an Präkursormolekülen im Reaktor sein, die bei hohen Temperaturen z. B. aufgrund von ungewollten
Gasphasenreaktionen und anschließender Partikelbildung auftritt.
Im reaktionskontrollierten Bereich kann aus der Steigung der Geraden die scheinbare Aktivierungsenergie
für die Oberflächenreaktion der beiden Präkursoren errechnet werden. Für Cyclopentadienyldicarbonyl-
cobalt(I) ergibt sich ein Wert von 115 kJmol und für den Lithiumpräkursor Li-tert-butoxid ein Wert von
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57 kJmol . In der Literatur finden sich für die Abscheidung von polykristallinen Co3O4-Dünnschichten mit
β-Diketonat und Metallalkyl-Präkursoren typische Oberflächenreaktions-Aktivierungsenergien im Bereich
von 90–101 kJmol [146–148, 184]. Schmid et al. geben aus ihren Experimenten einen Wert von 12
kJ
mol für
Cyclopentadienyldicarbonyl-cobalt(I) an [156]. Der Grund für den Unterschied zwischen dem hier vorgestell-
ten Resultat und dem Resultat von Schmid et al. ist unklar. Typische Aktivierungsenergiewerte für die
CVD-Abscheidung von lithiumhaltigen Schichten existieren dem Wissen des Autors nach nicht. Für andere
Materialsysteme wie z. B. der CVD-Abscheidung polykristalliner Siliziumschichten mittels Silan-Präkursor
wurden Aktivierungsenergien im Bereich von 140–193 kJmol bestimmt [185–187]. Somit befinden sich die in
dieser Arbeit bestimmten Aktivierungsenergien im Energie-Bereich von typischen CVD-Präkursoren.
Abbildung 5.17 (a) und (b) zeigt den Einfluss der Präkursorquellenflüsse auf die Abscheiderate von
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Abbildung 5.17.: Verlauf der Abscheideraten von Lithiumoxid- und Kobaltoxid-Dünnschichten in Abhängigkeit
des Lithiumpräkursorflusses FLi-Tert-Butoxid (a), des Kobaltpräkursorflusses FCpCo(CO)2 (b) und
des Sauerstoffpartialdrucks pO2 (c).
Lithiumoxid- und Kobaltoxid-Schichten. Es ist zu erkennen, dass die Abscheideraten bei Erhöhung der Prä-
kursorquellenflüsse wie erwartet bei Abwesenheit von Gasphasenreaktionen zunehmen. Bei der Abscheidung
von Kobaltoxid ist ein linearer Zusammenhang zwischen Präkursorfluss und Abscheiderate zu erkennen.
Die Abscheiderate der Lithiumoxid-Schichten nimmt bei Erhöhung des Präkursorquellenflusses zunächst
linear zu, bei höheren Präkursorflüssen ist allerdings keine lineare Abhängigkeit mehr zu erkennen. Das
Abknicken bei höheren Präkursorflüssen könnte durch die unzureichende bzw. langsame Verdampfung des
Lithium-Präkursors bedingt sein. In den Abbildungen 5.17 (a) und (b) sind zudem für die linearen Bereiche
die Abhängigkeiten der Abscheideraten von den Präkursorflüssen durch einen linearen Fit dargestellt.
Hiermit kann in den Folgekapiteln die Änderung der Abscheiderate durch eine Präkursorflussänderung
abgeschätzt werden.
Abbildung 5.17 (c) zeigt den Einfluss des Sauerstoffpartialdrucks auf die Abscheideraten der Lithiumoxid-
bzw. Kobaltoxid-Abscheidung. Es ist zu erkennen, dass der Sauerstoffpartialdruck einen geringen Einfluss
auf die Abscheiderate der Lithiumoxid-Abscheidung hat, während er einen starken Einfluss auf die Ab-
scheiderate der Kobaltoxid-Abscheidung hat. Dies ist einsichtig, da zur Umsetzung des Kobaltpräkursors
Cyclopentadienyldicarbonyl-cobalt(I) Sauerstoff benötigt und die Reaktionsrate bei geringem Sauerstoff-
partialdruck durch die Sauerstoffkonzentration limitiert wird. Für kobalthaltige Abscheidungen bedeutet
diese Beobachtung, dass eine unzureichende Mischung des Kobaltpräkursors mit Sauerstoff zu starken
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Reaktivitätsänderungen führen kann und somit vermieden werden sollte. Dies ist unter anderem ein Grund,
aus dem der Reaktor mit einer Mischkammer, in der die Präkursoren vor Eintritt in den Reaktor vorgemischt
werden, ausgestattet wurde.
Neben der Änderung der Präkursorkonzentrationen durch die Präkursorflussänderung ist zudem auch eine
Änderung der Präkursorkonzentrationen durch eine Veränderung der Quellentemperaturen herbeizuführen.
Dieser Einfluss der Quellentemperaturen wurde jedoch nicht untersucht.
5.3.4 Zusammenfassung
In diesem Kapitel wurde der Einfluss der Substrattemperatur und des Sauerstoffpartialdrucks auf die
Zusammensetzung von Kobaltoxid- und Lithiumoxid-Dünnschichten untersucht. Zusätzlich wurde der
Einfluss der Substrattemperatur auf die Morphologie sowie der Einfluss der Substrattemperatur, des
Sauerstoffpartialdrucks und der Präkursorflüsse auf die Abscheideraten untersucht.
Hierbei wurde für beide Schichtabscheidungen ein geringer Einfluss der Substrattemperatur und ein starker
Einfluss des Sauerstoffpartialdrucks auf die Zusammensetzung beobachtet. Ein besonderer Fall liegt bei
beiden Abscheidungen bei sehr geringem Sauerstoffpartialdruck vor. Dünnschichten von Kobaltoxid, die
bei einem sehr geringen Sauerstoffpartialdruck abgeschieden werden, zeigen Verunreinigungen in Form
von Kohlenstoff- oder Kohlenwasserstoffverbindungen. Zusätzlich liegen Kobaltatome im metallischen
Zustand vor. Beim Hinzufügen von Sauerstoff werden Kobaltoxidschichten abgeschieden, die aus Co3O4 und
CoO zusammengesetzt sind. Je nach Sauerstoffpartialdruck variiert das Verhältnis von Co3O4 zu CoO.
Dünnschichten von Lithiumoxid, die bei einem sehr geringen Sauerstoffpartialdruck abgeschieden werden,
bestehen vollständig aus Li2Ound weisen wenige Verunreinigungen auf. Das Hinzufügen von Sauerstoff
führt hier zu einer Erhöhung von Li2CO3-Verunreinigungen. Die beobachteten Einflüsse sind in Tabelle 5.6
zusammenfassend dargestellt. Aus der Betrachtung der Abscheideraten konnten die Aktivierungsenergien der
beiden Präkursoren bestimmt werden. Mit einem Wert von 115 kJmol für Cyclopentadienyldicarbonyl-cobalt(I)
und einem Wert von 57 kJmol für Li-tert-butoxid ist davon auszugehen, dass eine Co-Abscheidung möglich
ist. Zusätzlich wurde beobachtet, dass die Abscheideraten der Schichtabscheidungen durch Veränderung
der Präkursorenkonzentrationen wie erwartet einstellbar sind und somit die Einstellung der Stöchiometrie
möglich erscheint. Zusätzlich ist bei der Kobaltoxid-Abscheidung bei geringen Sauerstoffpartialdrücken
eine starke Abhängigkeit der Abscheiderate vom Sauerstoffpartialdruck zu erkennen. Da zur chemischen
Reaktion des Kobaltpräkursors Sauerstoff benötigt wird, entspricht diese Beobachtung den Erwartungen.
Für die Abscheidung von LiCoO2-Dünnschichten ist festzuhalten, dass eine ausreichende Reaktivität
des Kobaltpräkursors nur bei Sauerstoffpartialdrücken im mittleren Bereich gewährleistet werden kann.
Tabelle 5.6.: Zusammenfassung der Einflüsse des Sauerstoffpartialdrucks auf die Schichtzusammensetzung der
bei der Co3O4- und Li2O-Abscheidung erhaltenen Dünnschichten.
Schichtzusammensetzung
pO2 [mbar] Li-Oxid-Abscheidung Co-Oxid-Abscheidung
pO2 = 0 Li2O Co (0) + C-C/C-H
pO2 > 0 Li2O+ Li2CO3 Co3O4+ CoO
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Zusätzlich ist anzunehmen, dass die Stöchiometrie der LiCoO2-Schichten über die Präkursorflüsse eingestellt
werden kann.
88
5.4 MOCVD-Synthese von LiCoO2-Dünnschichten
In diesem Kapitel wird zunächst beschrieben, auf welche Weise aus XPS- und Raman-Spektroskopiedaten
Fremdphasen in den synthetisierten LiCoO2-Dünnschichten identifiziert wurden. Anschließend werden die
Abscheideraten der Lithium- und Kobaltpräkursorreaktionen betrachtet und ein erster Startparametersatz
zur Abscheidung von LiCoO2-Schichten mit einem Li/Co-Verhältnis von 1 ermittelt. Zusätzlich wird der
Einfluss der verwendeten Temperschritte auf die chemische Zusammensetzung und die Struktur der LiCoO2-
Proben beschrieben. Auf Grundlage der Startparameter werden LiCoO2-Dünnschichten synthetisiert und es
wird, um eine weitere Optimierung der Abscheidung zu erzielen, der Einfluss von Prozessparametern auf
die Zusammensetzung, insbesondere das Li/Co-Verhältnis, untersucht. Im Rahmen dieser Untersuchung
wird zusätzlich der Zusammenhang zwischen dem Li/Co-Verhältnis und der Schichtzusammensetzung
diskutiert. Anschließend werden die chemischen, strukturellen und elektrochemischen Eigenschaften einer
LiCoO2-Schicht, die einem Hochtemperaturschritt ausgesetzt wurde, behandelt und diskutiert und zusätzlich
der 3D-Bedeckungsgrad der Schichten auf einem 3D-strukturierten Substrat untersucht.
5.4.1 Identifikation von Fremdphasen
Identifikation von Lithium-Fremdphasen in LiCoO2 mittels Photoelektronenspektroskopie
Die Identifikation von lithiumhaltigen Verunreinigungen in LiCoO2-Dünnschichten erfolgte in dieser Arbeit
mittels XPS-Messungen auf Grundlage der in Kapitel 5.3.2 synthetisierten Lithiumoxid-Proben. Diese
Proben bestehen im Wesentlichen aus einem Gemisch aus Li2Ound Li2CO3 und eignen sich daher als Refe-
renzproben zur Identifikation von lithiumhaltigen Fremdphasen. Um dies näher zu veranschaulichen, sind in
Abbildung 5.18 a), b), c) und d) die Co2p-, Li1s-, O1s- und C1s-Spektren einer gesputterten, fremdphasen-
freien LiCoO2-Dünnschicht, die Spektren einer mittels MOCVD abgeschiedenen Lithiumoxid-Dünnschicht
mit Li2CO3-Verunreinigungen sowie die typischen Spektren einer in dieser Arbeit synthetisierten MOCVD-
LiCoO2-Dünnschicht dargestellt.
Das in Abbildung 5.18 dargestellte Co2p-Spektrum zeigt neben der Hauptemission bei einer Bindungs-
energie von 779,7 eVdie durch Spin-Bahn-Kopplung zustande kommenden Nebenemissionen bei Bindungs-
energien>792 eV. Zusätzlich sind Satellitenstrukturen bei einer Bindungsenergie-Differenz zur Hauptemis-
sion von 9,9 eV zu erkennen. Das Li1s-Spektrum zeigt drei Emissionen bei Bindungsenergien von 53,3 eV,
54,2 eVund 55,0 eV. In der O1s-Emission sind ebenfalls drei Komponenten bei Bindungsenergien von 528,1 eV,
529,3 eVund 531,6 eV zu erkennen. Das C1s-Spektrum zeigt im Wesentlichen eine Komponente bei einer
Bindungsenergie von 289,9 eV. Werden die Emissionsspektren der drei Proben miteinander verglichen, so ist
zu erkennen, dass sich die Emissionsspektren der mittels CVD hergestellten LiCoO2-Probe durch eine Super-
position der gesputterten und der Lithiumoxid-Probe rekonstruieren lassen. Hierbei werden die bei niedrigen
Bindungsenergien auftretenden Emissionen in dem Li1s- und dem O1s-Signal Li2O, und die bei hohen
Bindungsenergien auftretenden Emissionen Li2CO3 zugeordnet. Die bei 54,2 eVund 529,3 eV auftretenden
Emissionen werden LiCoO2 zugeordnet.
Zusätzlich sind in Abbildung 5.19 die Valenzbandspektren der drei Proben sowie das aus dem Valenz-




























































Abbildung 5.18.: Co2p- (a), Li1s- (b), O1s- (c) und C1s-Emissionen (d) einer gesputterten, einer Lithiumoxid-
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Abbildung 5.19.: Valenzbandspektren einer gesputterten, einer mittels MOCVD synthetisierten Lithiumoxid-
Dünnschicht, einer mittels MOCVD synthetisierten LiCoO2-Dünnschicht (a) sowie das aus
den Valenzbandspektren der MOCVD-LiCoO2- und der gesputterten LiCoO2-Probe gebildete
Valenzband-Differenzspektrum im Vergleich zum Valenzbandspektrum der Lithiumoxid-Probe
(b). Das Differenzspektrum ist um den Faktor 103 hochskaliert.
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Tabelle 5.7.: Li:O- und Li:C:O-Verhältnisse der Li2O- und Li2CO3-Verunreinigungen in den mittels MOCVD




in Relation zu dem Valenzbandspektrum der Lithiumoxid-Probe dargestellt. Es ist ersichtlich, dass das
Valenzbandspektrum der Lithiumoxid-Probe und das Differenzspektrum die gleiche Signatur aufweisen.
Dies bestätigt die bei den Rumpfniveaus durchgeführte Zuordnung der Emissionen der LiCoO2-Probe
zu Li2Ound Li2CO3. Tabelle 5.7 zeigt die aus den Emissionsflächen, die Li2Ound Li2CO3 zugeordnet
wurden, errechneten Li:O- und Li:C:O-Verhältnisse der beiden MOCVD-Proben. Es ist zu erkennen, dass
die ermittelten Verhältnisse für Li2Ound Li2CO3 annähernd den zu erwartenden Stöchiometrien der beiden
Verbindungen entsprechen. Dies ist ein weiteres Indiz dafür, dass die Zuordnung der Emissionen zu den
Verbindungen Li2Ound Li2CO3 korrekt ist.
Identifikation von Fremdphasen mittels Raman-Spektroskopie
Die in dieser Arbeit synthetisierten LiCoO2-Dünnschichten zeigten unterschiedliche Signaturen in den
Raman-Messungen. Das generelle Erscheinungsbild der Spektren lag dabei im Wesentlichen zwischen den
in Abbildung 5.20 dargestellten Extremen, die im weiteren Verlauf als Probe 1 und 2 bezeichnet werden.
An diesen beiden Proben wird das in dieser Arbeit verwendete Auswerteprinzip der Raman-Spektren von
LiCoO2-Dünnschichtproben erläutert.
In den Spektren sind Raman-Banden der beiden LiCoO2-Phasen HT-LiCoO2 und LT-LiCoO2 sowie von
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Abbildung 5.20.: Raman-Spektren zweier typischer in dieser Arbeit synthetisierter LiCoO2-Dünnschichtproben.
potenziellen Verunreinigungsphasen wie Co3O4, Li2Ound Li2CO3 zu erwarten. Zusätzlich ist auch das
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Signal des Siliziumsubstrats zu berücksichtigen. Nach gruppentheoretischer Analyse folgt, dass die kubische
Spinellphase des LiCoO2 (LT-LiCoO2) mit der Raumgruppe Fd3m vier Raman-aktive Moden mit den
Symmetrien A1g, Eg, F2g aufweist [188]. Die hexagonale LiCoO2-Phase (HT-Phase) mit der Raumgruppe
R3̄m sollte hingegen nur die A1g- sowie Eg-Moden aufweisen [188]. Experimentelle Ergebnisse zeigen, dass
die vier Ramanbanden der LT-LiCoO2-Phase bei Wellenzahlen von etwa 603 cm-1, 583 cm-1, 478 cm-1 und
445 cm-1 auftreten [50, 188, 189]. Die Streubanden der HT-LiCoO2-Phase treten bei Wellenzahlen von
595 cm-1 und 486 cm-1 auf [50, 188–190].
Co3O4 kristallisiert in Spinellstruktur. In der kubisch dichten Kugelpackung aus Sauerstoff-Ionen besetzen die
Co2+-Ionen 18 der Tetraederlücken und Co
3+-Ionen die Hälfte der Oktaederlücken [191]. Die Verbindung wird
der Raumgruppe Fd3̄m zugeordnet. Laut Literatur zeigt die Verbindung fünf Raman-aktive Streubanden bei
den Wellenzahlen 194,4 cm-1 (F2g), 482,4 cm-1 (Eg), 521,6 cm-1 (F2g), 618,4 cm-1 (F2g) und 691,0 cm-1 (A1g)
[192]. Für Li2CO3- und Li2O-Verbindungen wurden Raman-Banden bei Wellenzahlwerten von 711 cm-1 und
748 cm-1 [193] bzw. 523 cm-1 [194] beobachtet. Silizium zeigt laut Literatur Raman-Schwingungsbanden bei
303 cm-1, 521 cm-1 sowie 930–1040 cm-1 [195, 196].
Werden die in Abbildung 5.20 dargestellten Spektren betrachtet, so sind Streubanden bei den Wellenzah-
len 196,2 cm-1, 302,1 cm-1, 488,1 cm-1, 521,0 cm-1, 599,2 cm-1, 620,5 cm-1, 692,5 cm-1 und 930–1040 cm-1 zu
erkennen. Diese Streubanden liegen bei den für HT-LiCoO2, Co3O4 und Silizium zu erwartenden Werten
und werden daher diesen drei Verbindungen zugeordnet. Des Weiteren ist eine breite Bande bei Wellen-
zahlen von 440–670 cm-1 zu erkennen, die zunächst keiner der erwarteten Streubanden zuzuordnen ist.
Tintignac et al. deuten diese breite Bande, wie in Abbildung 5.21 a) dargestellt, als eine Superposition
der Streubanden von LT-LiCoO2 und schwach kristallisierten Co3O4-Verunreinigungen. Sie werden im
weiteren Verlauf als Co3O4 (amorph) bezeichnet. Die Wellenzahlwerte der Schwingungen werden bei der
Kurvenanpassung nach Tintignac et al. jeweils leicht verschoben und es werden verhältnismäßig hohe
Halbwertsbreiten verwendet [197]. Diese Art der Kurvenanpassung ist, wie in Abbildung 5.21 b) und c)
dargestellt, auch auf die in dieser Arbeit vorliegenden Raman-Messungen anwendbar. Hierbei wird zwischen
Schwingungsbanden von HT-LiCoO2, Co3O4, LT-LiCoO2, Co3O4 (amorph) und Silizium unterschieden. Li2O-
und Li2CO3-Verunreinigungen, deren Schwingungsbanden bei Wellenzahlen von 523 cm-1, 711 cm-1 und
748 cm-1 zu erwarten sind, wurden in den vorliegenden Ramanspektren nicht detektiert. Für Li2CO3 kann
ein Grund hierfür der geringe Streuquerschnitt von Li2CO3 im Vergleich zu den anderen detektierten Schwin-
gungen sein. Die Detektion von Li2Omittels Raman-Spektroskopie gestaltete sich in dieser Arbeit als schwer,
da überwiegend Siliziumsubstrate verwendet wurden, die in dem für Li2Orelevanten Wellenzahlbereich eine
ausgeprägte Schwingungsbande aufweisen.
Mithilfe einer Kurvenanpassung ist eine semi-quantitative Auswertung dieser Daten auf Grundlage bestimm-
ter Annahmen durchführbar. Wie in Kapitel 2.3 dargestellt, hängt die Intensität einer Raman-Streubande
unter anderem vom Raman-Streuquerschnitt ab. Eine quantitative Analyse von Raman-Spektren ist im
Wesentlichen nur möglich, wenn der Streuquerschnitt der verwendeten Spezies bekannt ist und der Streu-
querschnitt unabhängig von der Probenzusammensetzung ist [121]. Für gewöhnlich werden zur Bestimmung
des Streuquerschnitts und der Abhängigkeit des Streuquerschnitts von der Probenzusammensetzung Kali-
brierproben mit bekannten Verunreinigungskonzentrationen zur Korrelation der Raman-Intensität mit der
jeweiligen Verunreinigungsart verwendet [121]. Die Synthese von Kalibrierproben gestaltete sich in dieser
Arbeit allerdings als schwer, da ein komplexes Phasengemisch aus LT-LiCoO2, HT-LiCoO2mit Li2CO3-
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Abbildung 5.21.: Kurvenanpassung des Raman-Spektrums einer LiCoO2-Dünnschicht nach Tintignac et al. (a)
sowie Anwendungsbeispiel der Kurvenanpassung nach Tintignac auf die in Abbildung 5.20
dargestellten Raman-Spektren (b) und (c) [197].
und Co3O4-Fremdphasenanteilen nicht gezielt hergestellt werden konnte. Bei der Auswertung der Raman-
Spektren wurde daher angenommen, dass der Streuquerschnitt aller untersuchten Verbindungen nicht von
der Probenzusammensetzung abhängt. Da alle in dieser Arbeit quantitativ verglichenen Proben nach der
Synthese dem selben Temperschritt ausgesetzt wurden und davon auszugehen ist, dass der Kristallinitätsgrad
sowie die Nahordnungsausbildung überwiegend von der Temperung der Probe beeinflusst werden, wurde
zudem angenommen, dass die Polarisierbarkeit der untersuchten Verbindungen in allen Proben gleich ist.
Zur Berechnung des relativen Anteils der jeweiligen Verbindung an der Gesamtschicht wurden die integra-
len Intensitäten der zu LT-LiCoO2, HT-LiCoO2, Co3O4 und Co3O4 (amorph) gehörenden Komponenten in
Relation zur Gesamtstreuintensität gesetzt. Das Silizium-Signal wurde hierbei in der Gesamtintensität nicht
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Tabelle 5.8.: Aus Raman-Messungen bestimmte Anteile der kristallinen HT-LiCoO2-, Co3O4- sowie der teila-
morphen LT-LiCoO2 und Co3O4(amorph)-Phasen der in Abbildung 5.21 dargestellten Proben 1 und
2.
Probe AnteilHT-LiCoO2 AnteilCo3O4 AnteilLT-LiCoO2(teilamorph) AnteilCo3O4(amorph)
1 0,33 0 0,41 0,25
2 0,65 0,23 0 0,12
berücksichtigt. Die zugehörigen mathematischen Beschreibungen finden sich in den Formeln 5.8, 5.9, 5.9,
5.11 und 5.12.

















Die auf diese Weise ermittelten relativen Verbindungsanteile für die in Abbildung 5.21 dargestellten
Kurvenanpassungen sind in Tabelle 5.8 dargestellt. Probe 1 zeigt einen hohen Anteil an LT-LiCoO2-
und Co3O4 (amorph)-Verunreinigungen sowie geringe kristalline Co3O4- und HT-LiCoO2-Anteile. Probe 2
zeigt einen hohen Anteil an HT-LiCoO2 und kristallinem Co3O4 und geringe Anteile an LT-LiCoO2- und
Co3O4 (amorph)-Verunreinigungen. Die in diesem Kapitel dargestellte Auswertemethodik findet im weiteren
Verlauf der Arbeit Anwendung und wird unter anderem dazu verwendet, die Anteile der in die Proben
eingebauten Verunreinigungen miteinander zu vergleichen.
5.4.2 Betrachtung zur Angleichung der Abscheideraten
Die Stöchiometrie von ternären Metalloxiden, die mit mehreren Präkursoren synthetisiert werden, kann
bei der MOCVD-Synthese über zwei Parameter, die Präkursorkonzentration und die Substrattemperatur,
kontrolliert werden. Je nachdem, ob die Abscheidung Transport- oder Reaktions-limitiert abläuft, wirkt
sich eine Temperatur- bzw. Präkursorkonzentrationsänderung hierbei unterschiedlich auf die Reaktionsrate
der beiden Präkursoren aus (siehe Kapitel 2.2). Zusätzlich hat die Substrattemperatur zusätzlich auch
einen Einfluss auf die Ausbildung von Kristallphasenarten, die hier zunächst jedoch nicht beachtet wird. Je
nach Eigenschaften der Präkursoren und dem verwendeten Reaktorsystems ist das Einstellen der richtigen
Stöchiometrie sowie der erwünschten Kristallarten und Morphologien eine große Herausforderung. In dieser
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Arbeit wurde der Fokus zunächst auf die Einstellung der gewünschten Stöchiometrie gelegt. Die erwünschte
Kristallstruktur wurde anschließend über einen der MOCVD-Beschichtung folgenden Temperschritt definiert.
Wird eine stöchiometrische LiCoO2-Abscheidung mit einem Li/Co-Verhältnis von 1:1 angestrebt, so muss
durch die Reaktion der beiden Präkursoren die gleiche Anzahl an Lithium- und Kobaltatomen auf das
Substrat aufgebracht werden. Im Folgenden wird ein vereinfachter Ansatz, der zur Bestimmung geeigneter
Parameter für die LiCoO2-Abscheidung verwendet werden kann, vorgestellt. Bei diesem Ansatz werden die
Abscheideraten der beiden Schichtabscheidungen miteinander verglichen. Dieser Ansatz vernachlässigt die
durch die Vermischung der Präkursoren potenziell auftretende Wechselwirkung der beiden Präkursoren in
der Gasphase sowie an anderen im Reaktor vorhandenen Oberflächen. Die Gesamtreaktion ist bei diesem
Ansatz eine Superposition der beiden Einzelreaktionen.
Die Abscheiderate einer Schicht mit einem bestimmten Präkursor hängt im Allgemeinen von den Parametern
Druck, Temperatur und Präkursorkonzentration ab. Abbildung 5.22 zeigt die logarithmische Darstellung
Abbildung 5.22.: Schematische Darstellung des Verlaufs der Abscheideraten von zwei Schichtabscheidungen, die
unter Verwendung von zwei unterschiedlichen Präkursoren durchgeführt wurden in Abhängigkeit
der inversen Temperatur und der Konzentrationen [con1] und [con2].
der Abscheideratenkurven von zwei beispielhaften Abscheidungsreaktionen mit den Präkursoren 1 und 2
bei einem konstanten Druck in Abhängigkeit der inversen Temperatur. Für Präkursor 1 ist die Abscheidera-
tenkurve für zwei unterschiedliche Konzentrationen eingezeichnet. Hierbei ist Konzentration 2 [con2] größer
als Konzentration 1 [con1]. Aufgrund der erhöhten Präkursorkonzentration liegt die Abscheideratenkurve
bei Verwendung von [con2] im Vergleich zu [con1] bei höheren Abscheideraten.
Zur Abscheidung einer stöchiometrischen Schicht sei das optimale Abscheideratenverhältnis (VRaten) der
beiden Schichtabscheidungen VRaten=1. Um dieses Abscheideratenverhältnis zu erreichen, ist die Präkursor-
konzentration so anzupassen, dass sich die Abscheideratenkurven bei der gewählten Abscheidetemperatur
schneiden. Dieser Fall ist in Abbildung 5.22 dargestellt. Durch die Konzentrationserhöhung von Präkursors
1 wird die Abscheideratenkurve so verschoben, dass R1=R2 gilt.
Bei der Verwendung des vorgestellten Ansatzes auf reale Schichtabscheidungen ist zu beachten, dass die
Abscheiderate nicht der Menge an eingebauten Teilchen pro Schichtvolumen entspricht. Dieser Wert hängt
mit dem Molvolumen der betrachteten Schicht zusammen. Hierdurch ergibt sich je nach betrachteten
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Tabelle 5.9.: Molare Masse (M), Dichte (ρ) und berechnetes molares Volumen (VM) der Phasen Li2O, Co3O4 und
Li2CO3.
Phase ρ [g/cm3] M [g/mol] VM [cm3/mol]
Co3O4 6,11 [198] 240,8 [198] 40,1
Li2O 2,01 [198] 29,88 [198] 14,9
Li2CO3 2,1 [198] 73,9 [198] 35,0
Schichtsystemen ein unterschiedlicher Wert für das optimale Abscheideratenverhältnis. Im Folgenden wird
unter der Annahme, dass die LiCoO2-Schichtabscheidung als Superposition der Lithiumoxid- und Kobaltoxid-
Abscheidungen angesehen werden kann, das optimale Abscheideratenverhältnis für die Schichtabscheidung
von LiCoO2 bestimmt. Hieraus können zusammen mit den real gemessenen Abscheideraten der Lithiumoxid-
und Kobaltoxid-Schichten im weiteren Verlauf der Arbeit Präkursorkonzentrationen und Substrattempera-
turen, die zur Schichtabscheidung von LiCoO2 geeignet sind, abgeschätzt werden.
Zunächst muss die Abscheiderate bezogen auf die Schichtdicke in eine Abscheiderate bezogen auf die Teilchen-
menge umgerechnet werden. Für die Abscheiderate bezogen auf die Teilchenmenge wird im weiteren Verlauf
der Ausdruck molare Abscheiderate verwendet. Ihre Einheit ist [mols ]. Für die molaren Abscheideraten Rm,Co
und Rm,Li gelten die Formeln 5.13 und 5.14. Hierbei wird davon ausgegangen, dass die Schichtbestandteile in
perfekter Stöchiometrie abgeschieden werden. RCo3O4 und R(Li2O+xLi2CO3) sind dabei die Abscheideraten
von Co3O4 und einer Mischschicht mit der Zusammensetzung (1− x)Li2O + xLi2CO3 in der Einheit [ms ].
A ist die Grundfläche der Abscheidung und VM,Co3O4 und V(Li2O+xLi2CO3) sind die molaren Volumina der
abgeschiedenen Schichten in der Einheit [ m3mol ] .




Rm,Li = 2 ∗
R(Li2O+xLi2CO3) ∗ A
(1− x)VM,Li2O + xVM,Li2CO3
(5.14)
Zur Abscheidung einer stöchiometrischen LiCoO2-Dünnschicht müssen genau so viele Lithium- wie Kobalta-
tome eingebaut werden und es muss Formel 5.15 gelten.
Rm,Li = Rm,Co (5.15)
Aus der Bedingungen in Formel 5.15 ergibt sich zusammen mit den Formeln 5.13–5.14 das optimale Ab-
scheideratenverhältnis V, dargestellt in Formel 5.16.
VRaten =




(1− x)VM,Li2O + xVM,Li2CO3
(5.16)
Für eine rein aus Co3O4- und Li2O- zusammengesetzte Dünnschicht ergibt sich beispielsweise mit den in
Tabelle 5.9 dargestellten molaren Volumina ein optimaler VRaten-Wert von 1,79. Da im weiteren Verlauf
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allerdings Sauerstoffpartialdrücke verwendet werden, in denen die Li2O-Dünnschichten auch Li2CO3-
Verunreinigungen aufweisen, müssen die Li2CO3-Verunreinigungen bei der Ermittlung von VRaten mit
berücksichtigt werden. Etwa 50% der Lithiumatome werden in Form von Li2CO3 die anderen 50% in Form
von Li2Oabgeschieden (siehe Kapitel 5.3.2). Für eine solche Schicht ergibt sich mit den in Tabelle 5.9
dargestellten molaren Volumina ein optimales Ratenverhältnis von VRaten=1,1.
Die Abscheiderate der Co3O4-Abscheidung sollte also um den Faktor 1,1 höher sein als die Abscheiderate
der Li2O-Schicht. Da diese Rechnung jedoch davon ausgeht, dass Schichten idealer Dichte und ohne Ver-
unreinigungen abgeschieden werden, muss das tatsächliche optimale Ratenverhältnis empirisch ermittelt
werden. Die durchgeführten Überlegungen können allerdings bereits dazu verwendet werden, qualitativ
geeignete Abscheideratenverhältnisse abzuschätzen. Als Grundlage können hierzu die in Kapitel 5.3.3 ermit-
telten Abscheideratenkurven der Lithiumoxid- und Kobaltoxid-Abscheidungen als Funktion der inversen
Temperatur verwendet werden.








































































Abbildung 5.23.: Vergleich der in Kapitel 5.3.3 ermittelten Arrhenius-Auftragungen der Abscheideraten von
Lithiumoxid- und Kobaltoxid-Dünnschichten in Abhängigkeit der Substrattemperatur (a) sowie
Arrhenius-Auftragungen der Abscheideraten von Lithiumoxid- und Kobaltoxid-Dünnschichten
mit um den Faktor 2,4 erhöhter Kobaltoxid-Abscheiderate (b). In beiden Graphen ist zusätzlich
der Verlauf des Ratenverhältnisses VRaten dargestellt.
Abbildung 5.23 a) zeigt die in Kapitel 5.3.3 ermittelten Abscheideratenkurven der Lithiumoxid- und
Kobaltoxid-Schichtabscheidungen sowie das daraus bestimmte Abscheideratenverhältnis VRaten. Für die
LiCoO2-Dünnschichtabscheidung wurde entschieden, in einem Temperaturbereich zu arbeiten, in dem die
Reaktion beider Präkursoren oberflächenreaktionskontrolliert abläuft. Die Abscheidung im reaktionskontrol-
lierten Bereich lässt einen höheren 3D-Bedeckungsgrad sowie eine bessere Homogenität der Beschichtung
erwarten. Um eine homogene Abscheidung von LiCoO2 zu realisieren, sollte das Ratenverhältnis, wie in
Kapitel 5.4.2 erläutert, VRaten=1,1 betragen. In Abbildung 5.23 a) ist ersichtlich, dass dieser Fall bei
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Tabelle 5.10.: Ermitteltes Start-Parameterset zur Abscheidung von LiCoO2-Dünnschichten.
pges Fges TSub pO2 FCo FLi TLi−Quelle
[mbar] [sccm] [°C ] [mbar] [sccm] [sccm] [°C ]
0,2 60 350 °C 0,05 12,2 5 120
Temperaturen von etwa 450 °C eintrifft. In diesem Bereich läuft allerdings nur die Kobaltoxid-Abscheidung
reaktionskontrolliert ab. Um eine Abscheidung, bei denen beide Abscheidungen reaktionskontrolliert ablaufen,
durchzuführen, müssen die Abscheideraten, wie in Abbildung 5.23 b) dargestellt, über die Präkursorkonzen-
trationen verändert werden. In Abbildung 5.23 b) wurde die Depositionsrate der Kobaltoxid-Abscheidung
um den Faktor 2,4 erhöht. Zusätzlich wurden die Abscheideratenwerte der Kobaltoxid-Abscheidung bei
350 °C linear interpoliert und in den Graphen eingefügt. Es ist zu erkennen, dass durch die Verschiebung
der Kobaltoxid-Abscheideratenkurve bei einer Temperatur von 350 °C ein VRaten-Wert von 1,1 erreicht wird.
Zusätzlich ist die Abscheidungsreaktion beider Präkursoren reaktionskontrolliert.
Die Präkursorkonzentrationen und damit die Abscheideraten können, wie in Kapitel 5.3.3 gezeigt, durch
die Änderung der Präkursorflüsse gezielt verändert werden. Werden die in Kapitel 5.3.3 ermittelten Ab-
hängigkeiten zwischen Präkursorflüssen und Abscheideraten verwendet, so ergibt sich das in Tabelle 5.10
dargestellte Startparameterset zur Abscheidung von LiCoO2-Dünnschichten. Es dient im weiteren Verlauf
als Startpunkt zur weiteren empirischen Optimierung der Abscheideparameter. In diesem Temperaturbereich
ist im Allgemeinen davon auszugehen, dass es zur Ausbildung der LT-LiCoO2-Phase kommt. Aus diesem
Grund wird der MOCVD-Synthese ein Temperschritt bei 550 °C nachgeschaltet.
5.4.3 Einfluss der Temperschritte auf Zusammensetzung und Struktur von
MOCVD-LiCoO2-Dünnschichten
Während der Arbeit wurden zwei unterschiedliche Temperschritte verwendet. Zu Beginn der Arbeit wurden
die Proben nach der MOCVD-Abscheidung einem Temperschritt bei 550 °C in der Anodenkammer des
Daisy-Bat unterzogen. Im fortgeschrittenem Stadium der Arbeit wurden die Proben einem Temperschritt
bei 800 °C in einem Rohrofen in Sauerstoffatmosphäre unterzogen. Er wird im weiteren Verlauf als HT-
Temperschritt bezeichnet. Nähere Details zu den Temperschritten finden sich in Kapitel 3.1.1. Im Folgenden
wird der Einfluss der Temperschritte auf die chemische Zusammensetzung sowie die Struktur von typischen
CVD-Proben dargestellt. Die Proben wurde hierzu mittels XPS und Raman-Spektroskopie untersucht.
Abbildung 5.24 zeigt die Co2p-, Li1s-, O1s- sowie C1s-Emissionen von unbehandelten und getemperten
Proben. Die Co2p-Emissionen der unbehandelten Proben zeigen eine Hauptkomponente bei einer Bindungs-
energie von 780,1 eV, sowie Satellitenstrukturen bei Bindungsenergien von 786,0 eV und 790,0 eV. Zusätzlich
sind die aufgrund von Spin-Bahn-Kopplung auftretenden Komponenten bei Bindungsenergien von 795,3 eV
bis 805,2 eV zu erkennen. Die Li1s-Emissionen der unbehandelten Proben zeigen zwei Komponenten bei
Bindungsenergien von 54,5 eV und 55,3 eV. Die Sauerstoffemissionen zeigen ebenfalls zwei Komponenten bei
Bindungsenergien von 529,8 eV und 532 eV und die Kohlenstoffemissionen zeigen drei Komponenten bei
Bindungsenergien von 285,2 eV, 288,9 eV und 290,1 eV. Aus der Satellitenstruktur des Co2p-Signals kann

















































































Abbildung 5.24.: Co2p- (a), Li1s- (b), O1s- (c) sowie C1s-Emissionsspektren (d) von unbehandelten und bei
550 °C bzw. 800 °C getemperten LiCoO2-Dünnschichten.
und Co3+ vorliegen (siehe Kapitel 5.3.1). Die Komponenten in der Li1s-Emission können, wie in Kapitel
5.4.1 erläutert, Lithiumatomen im LiCoO2-Gitter und Lithiumatomen in Karbonatverbindungen zugeordnet
werden. Die beiden Komponenten der Sauerstoffemission werden Sauerstoff im LiCoO2-Gitter sowie Karbo-
natverbindungen zugeordnet [119, 199]. Die Emissionen bei Bindungsenergien von 285,2 eV und 288,9 eV
im C1s-Signal werden Karbonatverbindungen sowie, aufgrund der Ergebnisse aus den XPS-Messungen an
Kobaltoxid-Dünnschichten in Kapitel 5.3.1, Kobaltpräkursorresten zugeordnet.
Die Emissionsspektren der getemperten Proben zeigen deutliche Unterschiede zu den unbehandelten Proben.
Zum einen ist die zuvor bei einer Bindungsenergie von 785,6 eV vorhandene Satellitenstruktur nach dem
Temperschritt nicht mehr zu erkennen. Zum anderen sind die den Präkursorresten zugeordneten Emissionen
in den C1s-Spektren nicht mehr zu erkennen. Bei der bei 800 °C getemperten Probe sind zudem die den
Li2CO3-Verunreinigungen zugeordneten Emissionen stark verringert.
Tabelle 5.11 zeigt die atomaren Anteile der unbehandelten und getemperten Proben, einer in der Arbeits-
gruppe Oberflächenforschung der TU Darmstadt gesputterten LiCoO2-Schicht sowie das daraus berechnete
Li:Co:O:C-Verhältnis. Es ist ersichtlich, dass ein Großteil der Kohlenstoffverunreinigungen durch den
Temperschritt bei 550 °C entfernt wird. Die nach dem 550 °C -Temperschritt vorhandenen Kohlenstoffatome
liegen dabei, wie in Abbildung 5.24 ersichtlich, in Form von Li2CO3 vor. Beim HT-Temperschritt ist ebenfalls
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Tabelle 5.11.: Atomare Lithium-, Kobalt-, Sauerstoff- und Kohlenstoff-Anteile einer unbehandelten, einer bei 550 °C
und bei 800 °C getemperten LiCoO2-Dünnschicht sowie einer gesputterten LiCoO2-Dünnschicht.
Zusätzlich ist das Li:Co:O:C-Verhältnis dargestellt.
Bezeichnung Li [at%] Co [at%] O [at%] C [at%] Li : Co :O :C
Unbehandelte Probe 1 21 13 53 13 1,6 : 1 : 4,1 ; 1
550 °C Probe 27 16 51 6 1,7 : 1 : 3,2 ; 0,4
Unbehandelte Probe 2 23 12 52 13 1,9 : 1 : 4,3 : 1,1
800 °C Probe 24 22 52 2 1,1 : 1 : 2,4 : 0,1
Sputter-Probe 23 28 49 0 0,8 : 1 : 1,8 : 0
zu erkennen, dass ein Großteil der Kohlenstoffverunreinigungen entfernt wird. Im Vergleich zu der 550 °C
-Probe ist bei Betrachtung der XPS-Spektren allerdings zu erkennen, dass neben den Präkursorresten auch
der Li2CO3-Anteil stark gesunken ist und nach der HT-Temperung somit weniger Li2CO3-Verunreinigungen
vorliegen. Des Weiteren wird in Tabelle 5.11 deutlich, dass das Li/Co-Verhältnis durch den Temperschritt bei
550 °C unverändert bleibt, während es bei dem HT-Temperschritt von 1,9 auf 1,1 sinkt. Verglichen mit dem
theoretischen Wert von 1 und der gesputterten Probe, die ein Li/Co-Verhältniss von 0,8 aufweist, zeigt die
HT-getemperte Probe entsprechend ein optimales Li/Co-Verhältnis. Die Änderung des Li/Co-Verhältnisses
deutet darauf hin, dass Lithium aufgebraucht wird. Im Prinzip ist unklar, warum Lithium während des
HT-Temperschritts aufgebraucht werden sollte. Ein möglicher Mechanismus könnte die homogene Verteilung
aller Lithiumatome und Kobaltatome über das gesamte Probenvolumen durch die hohe Temperatur während
des Temperschritts sein.
Abbildung 5.25 zeigt Raman-Spektren einer typischen LiCoO2-Dünnschicht im unbehandelten, im 550 °C
-getemperten und im HT-getemperten Zustand. In den Spektren sind Raman-Banden bei 302,5 cm-1,
488,5 cm-1, 521,5 cm-1, 598,6 cm-1, 683,9 cm-1 sowie eine breite Bande bei 955 cm-1 zu erkennen. Des Wei-
teren zeigt die bei Temperaturen von 550 °C getemperte Probe eine breite Bande im Bereich von 500–
700 cm-1. Wie in Kapitel 5.4.1 erläutert, können die beobachteten Streubanden HT-LiCoO2, LT-LiCoO2 und
Co3O4 zugeordnet werden.
Aus dem Verlauf der Spektren ist ersichtlich, dass durch einen Temperschritt bei 550 °C bereits teilweise
kristallines HT-LiCoO2 gebildet wird. Aufgrund der Anwesenheit von breiten Banden im Wellenzahlbereich
vom 500–690 cm-1 ist allerdings festzustellen, dass amorphes Co3O4 und LT-LiCoO2 in den Schichten zurück-
bleiben. Bei einer Temperung bei 800 °C ist die breite Bande bei 500-690 cm-1 nicht mehr zu erkennen und
es sind im Wesentlichen nur die Banden der HT-LiCoO2-Phase zu erkennen. Das Gemisch aus LiCoO2,
Li2CO3 und Co3O4wird somit zu HT-LiCoO2 umgesetzt.
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Abbildung 5.25.: Raman-Spektren einer unbehandelten, einer bei 550 °C getemperten sowie einer HT-getemperten
LiCoO2-Dünnschichtprobe.
Die XPS- und Raman-Ergebnisse deuten zusammenfassend darauf hin, dass während des Temperschritts
bei 550 °C der in Formel 5.17 dargestellte Vorgang abläuft. Zusätzlich kommt es bereits teilweise zur
Ausbildung der HT-LiCoO2- und LT-LiCoO2-Phasen. Weiterhin werden Präkursorreste umgesetzt, die die
Probe verlassen.
Co2+ ∆T=550°C−−−−−−→ Co3+ + e− (5.17)
Bei dem Temperschritt bei 800 °C laufen zusätzlich die in den Formeln 5.18, 5.19, 5.20 und 5.21 dargestellten
chemischen Reaktionen ab.
Li2CO3
∆T=800°C−−−−−−→ Li2O + CO2 (5.18)
2 Co3O4(amorph) + 3 Li2O + 0,5 O2
∆T=800°C−−−−−−→ 6 LiCoO2 (5.19)
Gesamtreaktion:
3 Li2CO3 + 2 Co3O4(amorph) + 0,5 O2
∆T=800°C−−−−−−→ 6 LiCoO2 + 3 CO2 (5.20)
LT-LiCoO2
∆T=800°C−−−−−−→ HT-LiCoO2 (5.21)
Beim HT-Temperschritt werden demnach Li2CO3-Verunreinigungen zersetzt und das frei werdende Li2Okann
mit Co3O4 und O2 zu HT-LiCoO2 reagieren. Hierbei wird CO2 frei. Zusätzlich geht LT-LiCoO2 in HT-
LiCoO2 über. Die Zersetzungstemperatur von Li2CO3 liegt laut Literatur bei etwa 750 °C [198, 200]. Dieser
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Temperaturbereich wird auch von Lundblad et al. zur Synthese von LiCoO2 aus Lithiumkarbonat und
Kobaltkarbonat verwendet [201]. Aufgrund der hohen Zersetzungstemperaturen können die strukturellen
Änderungen, die bei dem HT-Temperschritt auftreten, daher bei Proben, die bei nur 550 °C getempert
wurden, nicht beobachtet werden. Hier werden die Li2CO3-Verunreinigungen nicht zersetzt und verbleiben
in den LiCoO2-Proben.
5.4.4 Einfluss der Prozessparameter auf Zusammensetzung und Struktur von LiCoO2-Dünnschichten
Aus der Abscheideratenbetrachtung in Kapitel 5.4.2 wurden bereits erste Startparameter ermittelt.
Um die Syntheseparameter im Hinblick auf das Li/Co-Verhältnis weiter zu optimieren und um den
Einfluss der Prozessparameter auf die Schichtzusammensetzung besser zu verstehen, wurde im weite-
ren Verlauf der Einfluss der Substrattemperatur (TSub), des Sauerstoffpartialdrucks (pOx) sowie der
Lithiumquellentemperatur(TLi−Quelle) und damit der Lithiumpräkursorkonzentration auf das Li/Co-
Verhältnis und die dabei auftretende Schichtzusammensetzung der Proben untersucht. Zur MOCVD-
Synthese der Proben wurden hierzu während der Synthese die in Tabelle 5.12 dargestellten Parameter
verwendet und anschließend ein Temperschritt bei 550 °C durchgeführt. Im Vergleich zu den in Kapitel 5.4.2
ermittelten Startparametern wurde hierbei ein leicht verringerter Lithiumpräkursorfluss verwendet, da erste
Experimente zeigten, dass die mit den Startparametern synthetisierten LiCoO2-Dünnschichten einen sehr
hohen atomaren Lithiumanteil aufweisen. Die Schichten wurden nach dem Temperschritt mittels XPS- und
Raman-Spektroskopie untersucht.
Aufgrund des bei allen Proben verwendeten Temperschritts ist die Ausbildung der thermodynamisch stabilen
Gleichgewichtsphasen zu erwarten. Das Li/Co-Verhältnis sowie die Schichtzusammensetzung werden im We-
sentlichen von den während der Synthese herrschenden Präkursorkonzentrationen und Präkursoraktivitäten
vorgegeben.
Die Abbildungen 5.26, 5.27 und 5.28 zeigen Co2p-, Li1s-, O1s- und C1s-Emissionsspektren von LiCoO2-
Dünnschichten, die bei unterschiedlichen TSub-, pO2- und TLi-Quelle-Werten abgeschieden wurden. Die
Spektren sind jeweils untergrundkorrigiert und auf ihre Gesamtintensität normiert.
Alle Co2p-Spektren zeigen neben der Hauptemission bei Bindungsenergien von etwa 779,6 eVdie typi-
schen Satellitenstrukturen bei einer um ∆EB 9,9 eV zur Hauptemission verschobenen Bindungsenergie
sowie die aufgrund von Spin-Bahn-Kopplung auftretende Emission bei Bindungsenergien von 794,6–810 eV.
Die Li1s-Emissionen zeigen bis zu drei Komponenten bei einer Bindungsenergie von etwa 53,1 eV, im
Bindungsenergiebereich von 53,9–54,5 eV sowie im Bindungsenergiebereich von 54,8–55,0 eV. Die O1s-
Tabelle 5.12.: Übersicht der zur Untersuchung der Einflüsse von Substrattemperatur, Sauerstoffpartialdruck und
Lithiumquellentemperatur verwendeten Parameter. verwendeten Parameter.
Bezeichnung pges Fges TSub pO2 FCo FLi TLi−Quelle Zeit
[mbar] [sccm] [°C ] [mbar] [sccm] [sccm] [°C ] [Min.]
TSub-Reihe 0,02 60 300-550 0,05 12 3,5 120 5
pO2-Reihe 0,02 60 350 0,034-0,085 12 3,5 120 10




























































Abbildung 5.26.: Co2p- (a), Li1s- (b), O1s- (c) und C1s-Emissionsspektren von LiCoO2-Dünnschichten, die bei
unterschiedlichen TSub-Werten synthetisiert wurden. Sauerstoffpartialdruck und Lithiumquellen-
temperatur betrugen hierbei pO2=0,05mbar und TLi-Quelle=120 °C .
Emissionsspektren zeigen drei Komponenten bei Bindungsenergien von etwa 528,1 eV, 529,2 eVund 531,6 eV.
Die C1s-Emissionsspektren zeigen Emissionen bei Bindungsenergien von etwa 289,8 eV, 288,5–289,2 eVund
285,1 eV. Die Emissionsspektren der bei einer Substrattemperatur von Tsub 300 °C abgeschiedenen Probe
in Abbildung 5.26 zeigen zudem eine Bindungsenergieverschiebung von 1,5 eV zu höheren Bindungsenergien.
Da diese Probe, wie sich im weiteren Verlauf zeigen wird, überwiegend aus Li2Ound Li2CO3 besteht, wird
angenommen, dass diese Bindungsenergieverschiebung aufgrund von Aufladungseffekten zustande kommt.
Aus der Satellitenstruktur der Co2p-Emission kann geschlossen werden, dass die Kobaltatome in allen
Proben in der Oxidationsstufe Co3+ vorliegen (siehe Kapitel 5.3.1). Die beobachteten Emissionen im Li1s-
und O1s-Signal werden analog zu Kapitel 5.4.1 Li2O-, LiCoO2 - sowie Li2CO3 -Verbindungen zugeordnet. Im
C1s-Spektrum resultieren die bei 288,5–289,2 eV auftretenden Emissionen im C1s-Spektrum ebenfalls analog
zu Kapitel 5.4.1 von Li2CO3-Verbindungen und die restlichen im C1s-Spektrum auftretenden Emissionen
bei Bindungsenergien von 285 eVKohlenstoff- und Kohlenwasserstoff-Verbindungen [119].
Tabelle 5.13 zeigt die atomaren Lithium-, Kobalt-, Sauerstoff- und Kohlenstoffanteile der synthetisierten
Schichten. Zusätzlich sind der Anteil von Li2O- und Li2CO3-Verbindungen an der gesamten Lithiumemission
(LiF remd/Liges) sowie das Li/Co-Verhältnis dargestellt. (LiF remd/Liges) wird im weiteren Verlauf der Arbeit



























































Abbildung 5.27.: Co2p- (a), Li1s- (b), O1s- (c) und C1s-Emissionsspektren von LiCoO2-Dünnschichten, die bei
unterschiedlichen pO2-Werten synthetisiert wurden. Substrattemperatur und Lithiumquellentem-
peratur betrugen hierbei TSub=350 °C und TLi-Quelle=120 °C .
ist zu erkennen, dass bei der Verwendung eines niedrigen Sauerstoffpartialdrucks sowie von niedrigen
Substrattemperaturen Schichten mit hohem Li/Co-Verhältnis und hohen Li2O- und Li2CO3-Anteilen syn-
thetisiert wurden. Wird der Sauerstoffpartialdruck bzw. die Substrattemperatur erhöht, führt dies zu einer
Verringerung des Li/Co-Verhältnisses. Zusätzlich ist erkennbar, dass die Verwendung hoher Lithiumquellen-
temperaturen und damit hoher Lithiumpräkursorkonzentrationen in der Synthese von Schichten mit hohem
Li/Co-Verhältnis und hohen Li2O- und Li2CO3-Anteilen mündet. Wird die Lithiumquellentemperatur ver-
ringert, so verringert sich auch das Li/Co-Verhältnis. Werden diese Beobachtungen mit den in Kapitel 5.4.2
erarbeiteten Abhängigkeiten der Abscheideraten der Lithiumoxid- und Kobaltoxid-Schichtabscheidungen
von den Abscheideparametern verglichen, so kann ein Zusammenhang aus erwarteten Änderungen der
Abscheideraten und dem in diesem Abschnitt beobachteten Li/Co-Verhältnis der LiCoO2-Schichten erkannt
werden. Niedrige Sauerstoffpartialdrücke führen zu einer Verringerung der Reaktionsrate des Kobaltpräkur-
sors und es ist eine Erhöhung von Li/Co in den LiCoO2-Schichten zu erwarten. Da der Kobaltpräkursor
aufgrund der höheren Aktivierungsenergie stärker von der Temperatur abhängt als der Lithiumpräkursor,
kann bei geringer Substrattemperatur ebenfalls ein hohes Li/Co-Verhältnis erwartet werden. Die Erhöhung
des Li/Co-Verhältnisses aufgrund der Erhöhung der Lithiumpräkursorkonzentation durch Erhöhung der





























































Abbildung 5.28.: Co2p- (a), Li1s- (b), O1s- (c) und C1s-Emissionsspektren von LiCoO2-Dünnschichten, die bei
unterschiedlichen TLi-Quelle-Werten synthetisiert wurden. Sauerstoffpartialdruck und Substrat-
temperatur betrugen hierbei pO2=0,05mbar und TSub=350 °C .
ist somit als eine Superposition der Schichtabscheidungen von Lithiumoxid- und Kobaltoxid zu verstehen.
Das Li/Co-Verhältnis der Proben wird dabei durch die Änderung der Präkursorreaktivitäten bzw. der
Präkursorkonzentration je nach Parameterwahl zugunsten von Lithium bzw. Kobalt verschoben. In Ta-
belle 5.13 ist zudem ersichtlich, dass durch geeignete Parameterwahl LiCoO2-Dünnschichten mit einem
Li/Co-Verhältnis nahe eins synthetisiert werden können.
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Tabelle 5.13.: Atomare Lithium-, Kobalt-, Sauerstoff- und Kohlenstoff-Anteile der in den Abbildungen 5.26,
5.27 und 5.28 dargestellten LiCoO2-Dünnschichten. Zusätzlich ist das Li/Co-Verhältnis sowie
das LiF remd/Liges-Verhältnis dargestellt. Schichten, die mit gleichem Parameterset abgeschieden
wurden, sind durch kursive Schrift markiert. Grün markierte Proben zeigen ein Li/Co-Verhältnis
von etwa eins.
TSub [°C ] Li[at%] Co [at%] O [at%] C [at%] Li/Co LiF remd/Liges
300 39 4 48 9 9,8 1,0
350 26 16 52 6 1,6 0,4
400 27 17 52 4 1,6 0,4
470 21 28 49 2 0,8 0,4
550 23 26 50 2 0,9 0,1
pO2 [mbar] Li[at%] Co [at%] O [at%] C [at%] Li/Co LiF remd/Liges
0, 034 24 16 54 7 1,5 0,5
0,051 26 17 53 4 1,5 0,4
0, 067 22 27 49 2 0,8 0
0, 081 17 33 50 0 0,5 0
TLi-Quelle [mbar] Li[at%] Co [at%] O [at%] C [at%] Li/Co LiF remd/Liges
60 20 30 49 1 0,7 0
90 20 30 48 3 0,7 0
120 24 17 55 5 1,4 0,3
170 24 17 53 6 1,4 0,4
240 26 15 52 7 1,7 0,3
Sputterschicht 23 28 49 0 0,8 0
Die bei unterschiedlichen Substrattemperaturen, Sauerstoffpartialdrücken und Lithiumquellentempera-
turen hergestellten LiCoO2-Dünnschichten wurden zudem mittels Raman-Spektroskopie untersucht. Die
Raman-Spektroskopie ermöglicht die Analyse des Schichtvolumens, die Unterscheidung von HT- und
LT-LiCoO2 sowie die Detektion von Co3O4-Verunreinigungen. Abbildung 5.29 zeigt die dabei erhaltenen
Raman-Spektren der untersuchten Proben. Die Spektren zeigen scharfe Raman-Banden bei Wellenzahlen
von etwa 197 cm-1, 300 cm-1, 307 cm-1, 483 cm-1, 521 cm-1, 594 cm-1, 621 cm-1, 624 cm-1 sowie breite Raman-
Banden im Wellenzahlbereich von 600–690 cm-1 und 925–1000 cm-1. Nach dem in Kapitel 5.4.1 vorgestellten
Auswerteprinzip kann der Großteil der Raman-Banden den kristallinen Verbindungen HT-LiCoO2, Co3O4,
LT-LiCoO2 sowie schwach kristallisierten Co3O4-Verunreinigungen (Co3O4 (amorph)) zugeordnet werden.
Zusätzlich resultieren Banden bei 307 cm-1, 521 cm-1 sowie 925–1000 cm-1 vom Siliziumsubstrat.
Nach dem in Kapitel 5.4.1 dargestellten Prinzip wurden die relativen Intensitätsanteile der Streubanden von
HT-LiCoO2, LT-LiCoO2, Co3O4 und Co3O4 (amorph) an der Gesamtintensität bestimmt. Sie sind in Abbildung
5.30 in Abhängigkeit von der Substrattemperatur, dem Sauerstoffpartialdruck sowie der Lithiumquellentem-
peratur dargestellt und werden im weiteren Verlauf als Maß für den Anteil der jeweiligen Verbindung an
den Dünnschichten verwendet. Bei der Betrachtung und Diskussion der Ergebnisse ist zu beachten, dass
alle Proben dem gleichen Temperschritt ausgesetzt wurden und daher davon ausgegangen wird, dass sich
die thermodynamischen Gleichgewichtsphasen ausgebildet haben. In Abbildung 5.30 a) ist ersichtlich, dass
106
2 0 0 4 0 0 6 0 0 8 0 0
T L i  =  1 2 0 ° C
p O 2 =  0 , 0 5  m b a r
S iS i
C o 3 O 4
T S u b = 5 5 0 ° C
T S u b = 4 7 0 ° C
T S u b = 4 0 0 ° C







R a m a n - V e r s c h i e b u n g  [ c m - 1 ]
T S u b = 3 0 0 ° C
C o 3 O 4
H T - L i C o O 2
(a)
2 0 0 4 0 0 6 0 0 8 0 0
T S u b  =  3 5 0 ° C
T L i  =  1 2 0 ° C
S iS i
C o 3 O 4
p O x = 0 , 0 8 5
p O x = 0 , 0 6 7







R a m a n - V e r s c h i e b u n g  [ c m - 1 ]
p O x = 0 , 0 3 4
H T - L i C o O 2
C o 3 O 4
(b)
2 0 0 4 0 0 6 0 0 8 0 0
T S u b = 3 5 0 ° C
p O 2 = 0 , 0 5  m b a r
H T - L i C o O 2
T L i = 2 4 0 ° C
T L i = 1 7 0 ° C
T L i = 1 2 0 ° C







R a m a n - V e r s c h i e b u n g  [ c m - 1 ]
T L i = 6 0 ° C
C o 3 O 4
S i
(c)
Abbildung 5.29.: Verlauf der Raman-Spektren der Proben der TSub- (a), pO2- (b), TLi-Quelle-Reihen (c).
die Substrattemperatur einen Einfluss auf die Anteile der untersuchten Verbindungen hat. Schichten, die
bei niedrigen Substrattemperaturen abgeschieden wurden, zeigen einen geringen Anteil an HT-LiCoO2 und
Co3O4 und einen hohen Anteil an LT-LiCoO2 und Co3O4 (amorph). Bei Erhöhung der Substrattempera-
tur steigt erwartungsgemäß der Anteil an HT-LiCoO2 und Co3O4 und der Anteil an LT-LiCoO2 und
Co3O4 (amorph) sinkt. In Abbildung 5.30 b) ist zu erkennen, dass Schichten, die bei niedrigen Sauerstoffparti-
aldrücken abgeschieden wurden, die Verbindungen HT-LiCoO2, LT-LiCoO2, und Co3O4 (amorph) enthalten.
Bei Erhöhung des Sauerstoffpartialdrucks sinkt der Anteil an Co3O4 (amorph) und LT-LiCoO2, während der
Anteil an HT-LiCoO2 steigt. Bei einem Sauerstoffpartialdruck von 0,085mbar ist zusätzlich der Anteil an
Co3O4 erhöht. Des Weiteren ist in 5.30 c) zu erkennen, dass Schichten, die mit niedrigen Lithiumquellen-
temperaturen abgeschieden wurden, im Wesentlichen die Verbindungen HT-LiCoO2 und Co3O4 enthalten.
Wird die Lithiumquellentemperatur erhöht, so nimmt der Anteil an LT-LiCoO2 und Co3O4 (amorph) zu,
während der Anteil an HT-LiCoO2 und Co3O4 abnimmt. Aufgrund der in den XPS-Messungen beobachte-
ten erhöhten Lithiumkonzentration bei höheren Quellentemperaturen wurde erwartet, dass der Anteil an
Co3O4-Verunreinigungen mit steigender Quellentemperatur abnimmt. Die Raman-Daten deuten allerdings
nicht darauf hin. Werden diese Beobachtungen mit den in Kapitel 5.3.3 erarbeiteten Zusammenhängen zwi-
schen Abscheideraten und Prozessparametern für die Lithiumoxid- und Kobaltoxid-Abscheidung verglichen,
so ist festzuhalten, dass der Verlauf der Fremdphasen in Abhängigkeit der Prozessparameter zumindest
teilweise den Erwartungen entspricht. So führt die Verwendung von hohen Substrattemperaturen und
Sauerstoffpartialdrücken sowie geringen Lithiumquellentemperaturen erwartungsgemäß zu erhöhter Kobalt-
präkursoraktivität bzw. geringer Lithiumpräkursorkonzentration und somit zu Schichten mit einem hohen
Co3O4-Anteil. Der Verlauf der Fremdphasen HT-LiCoO2, LT-LiCoO2und Co3O4 (amorph) in Abhängigkeit
der Prozessparameter entspricht jedoch nicht den Erwartungen. Da alle Schichten einem Temperschritt bei
550 °C unterzogen wurden, ist das Auftreten der LT-LiCoO2-Phase prinzipiell bei keiner Probe zu erwarten.
Zusätzlich ist auch das Auftreten von Co3O4 (amorph) bei z. B. hohen Lithiumquellentemperaturen nicht zu
erwarten.
Zusammenfassend beeinflussen die Abscheideparameter damit erwartungsgemäß das Li/Co-Verhältnis.
Zusätzlich werden auch die Li2O- und Li2CO3-Fremdphasenanteile der Proben sowie der Anteil der LT-





























































































































































Abbildung 5.30.: Verlauf der aus den Raman-Intensitäten bestimmten relativen Anteile von HT-LiCoO2, kristalli-
nem Co3O4, LT-LiCoO2 sowie amorphem Co3O4 in Abhängigkeit von TSub (a), pO2 (b) und
TLi-Quelle (c).
Zusammenhang zwischen dem Li/Co-Verhältnis der Proben und den eingebauten Fremdphasen besser zu
verstehen, ist in Abbildung 5.31 der Zusammenhang aus dem durch XPS-Messungen ermittelten Li/Co-
Verhältnis sowie der mittels Raman-Messung ermittelten Phasenanteile dargestellt.
















































 LT-LiCoO2+ Co3O4 (amorph)
(a)
Abbildung 5.31.: Verlauf der Anteile der zu Li2O, Li2CO3 und LiCoO2 zugeordneten Komponenten an der gesamten
Li1s-Emission (a) sowie Verlauf des Anteils der zu Li2CO3- sowie sonstigen Kohlenstoffverunrei-
nigungen zugeordneten Emissionen an der Gesamtkohlenstoffemission (b) in Abhängigkeit des
mittels Photoelektronenspektroskopie bestimmten Li/Co-Verhältnisses.
Streubanden von HT-LiCoO2, kristallinem Co3O4, LT-LiCoO2 sowie Co3O4 (amorph) an der Gesamtintensität
in Abhängigkeit des aus XPS-Messungen ermittelten Li/Co-Verhältnisses. Li2O ist hier nicht dargestellt, da
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die Verbindung in Raman-Messungen nicht detektiert werden kann. Aus Gründen der Übersichtlichkeit sind
LT-LiCoO2- und Co3O4 (amorph)-Anteile zusammengefasst aufgetragen. Im unteren Teil werden die aus den
Li1s-Photoemissionsspektren ermittelten relativen Anteile von in Li2O, Li2CO3 und LiCoO2 gebundenen Li-
thiumatomen in Abhängigkeit des Li/Co-Verhältnisses der Proben präsentiert. Der obere Teil der Abbildung
zeigt somit den relativen Anteil der in Raman-Messungen beobachteten Verunreinigungen in Abhängigkeit
von Li/Co und der untere Teil den relativen Anteil der in XPS-Messungen beobachteten Verunreinigungen
in Abhängigkeit von Li/Co. Es ist zu erwähnen, dass XPS-Daten und Raman-Daten nur bedingt verglichen
werden können, da es sich bei der Photoelektronenspektroskopie um eine Oberflächencharakterisierungs-
methode und bei der Raman-Spektroskopie um eine Methode handelt, die das gesamte Schichtvolumen
charakterisiert. Unter der Annahme, dass die an der Oberfläche vorliegenden Spezies den im Volumen
vorliegenden Spezies entsprechen, können die Daten allerdings miteinander verglichen werden.
In Abbildung 5.31 ist zu erkennen, dass Proben mit einem Li/Co-Verhältnis größer eins neben der HT-
LiCoO2-Phase Verunreinigungen in Form von Co3O4 (amorph) und LT-LiCoO2 sowie Li2Ound Li2CO3
aufweisen. Proben mit einem Li/Co-Verhältnis kleiner eins zeigen hingegen im Allgemeinen einen höheren
Anteil an HT-LiCoO2 und kristallinem Co3O4. Einige Proben zeigen zudem geringe Anteile an Co3O4 (amorph)
und LT-LiCoO2 sowie Li2Ound Li2CO3. Zusätzlich ist zu erkennen, dass es trotz der aufwendigen Parame-
tervariation nicht gelungen ist, eine Probe mit einem Li/Co-Verhältnis von eins beziehungsweise eine Probe
ohne Li2O-, Li2CO3- oder Co3O4-Verunreinigungen zu synthetisieren. Lediglich eine Probe kommt dem er-
wünschten Li/Co-Verhältnis von eins mit 0,9 sehr nahe. Diese Probe enthält jedoch Co3O4-Verunreinigungen
und wird daher ebenfalls als nicht geglückter Syntheseversuch von HT-LiCoO2 gewertet.
Die Daten deuten somit insgesamt darauf hin, dass Schichten mit gleichem Li/Co-Verhältnis auch die
gleichen Verunreinigungen aufweisen. Bei einer Abscheideparameterwahl, aus der sich ein Li/Co-Verhältnis
kleiner eins ergibt, ist die in Formel 5.22 dargestellte Reaktion als Gesamtreaktion vorstellbar. Bei einer
Abscheideparameterwahl aus der sich ein Li/Co-Verhältnis kleiner eins ergibt, ist die in Formel 5.23 darge-
stellte Reaktion als Gesamtreaktion vorstellbar. Aufgrund der komplexen Reaktion wurden die Formeln
hinsichtlich der korrekten Anzahl an Atomen auf Edukt- und Produkt-Seite nicht korrigiert.
Li/Co < 1:
Li-tert-but. + CpCo(CO)2 + O2 −−→ HT-LiCoO2 + Co3O4 + Präk.-Reste (5.22)
Li/Co > 1:
Li-tert-but.+CpCo(CO)2+O2 −−→ HT-LiCoO2+Li2O+Li2CO3+LT-LiCoO2+Co3O4+Präk.-Reste (5.23)
Bei einem Li/Co-Verhältnis kleiner eins werden somit nach Formel 5.22 HT-LiCoO2 und Co3O4 gebildet.
Dies entspricht den Erwartungen, da aufgrund des unzureichenden Lithiumangebots als einzige mögliche
Phase neben HT-LiCoO2 Co3O4 gebildet werden kann. Bei einem Li/Co-Verhältnis größer eins werden
nach Formel 5.22 HT-LiCoO2, LT-LiCoO2, Co3O4 (amorph), Li2O und Li2CO3 gebildet. Die Bildung von
Co3O4 ist bei Lithiumüberschuss im Allgemeinen nicht zu erwarten. Zusätzlich ist auch die Bildung von
LT-LiCoO2 aufgrund des durchgeführten Temperschritts nicht zu erwarten. Es wird vermutet, dass die
vorhandenen Li2CO3-Verunreinigungen die Ausbildung von kristallinem HT-LiCoO2 aus Li2O und Co3O4
hemmen und somit Co3O4 nach dem Temperschritt in den Proben verbleibt. Zudem wird vermutet, dass
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auch die Umwandlung von LT-LiCoO2 zu HT-LiCoO2 von den Li2CO3-Verunreinigungen gehemmt wird.
Ein Zusammenhang zwischen dem Li2CO3-Anteil von LiCoO2-Proben und dem Anteil an eingebautem LT-
LiCoO2 wurde bereits in der Arbeit von Rossen et al. beobachtet [43]. Die Gruppe untersuchte in der Arbeit
unter anderem die Synthese von LT-LiCoO2 und insbesondere die Synthese von LT-LixCo2-xO2 mit x 6=1. Li-
thiumdefiziente Schichten zeigten dabei neben HT-LiCoO2 auch Co3O4-Verunreinigungen. Proben mit einem
höheren Li/Co-Verhältniss bestanden aus HT-LiCoO2 und den Verunreinigungen LT-LiCoO2 und Li2CO3.
In der Arbeit von Rossen et al. wurde vermutet, dass die LT-LiCoO2-Phase nur bei Li/Co-Verhältnissen in
der Nähe von 1 stabil ist und somit in unterstöchiometrischen Schichten mit Li/Co<1 nicht auftritt. Das in
dieser Arbeit beobachtete verstärkte Auftreten der LT-LiCoO2-Phase bei Erhöhung des Li/Co-Verhältnisses
könnte demnach auch auf den Stabilitätsbereich der LT-LiCoO2-Phase im Hinblick auf das Li/Co-Verhältnis
zurückzuführen sein.
Zusammenfassend zeigen die Untersuchungen mittels Photoelektronen- und Raman-Spektroskopie, dass
LiCoO2-Schichten mit unterschiedlichen Li/Co-Verhältnissen synthetisiert werden konnten. Die Abscheide-
parameterwahl beeinflusst hierbei das Li/Co-Verhältnis stark. Zusammenhänge zwischen den Abscheide-
parametern und den Reaktivitäten der Präkursoren, die bei den Schichtabscheidungen der Lithiumoxid-
und Kobaltoxid-Dünnschichten ermittelt werden konnten, gelten auch bei der kombinierten Abscheidung
von LiCoO2. Trotz der Verwendung unterschiedlicher Abscheideparameter konnte keine fremdphasenfreie
LiCoO2-Dünnschicht mit einem Li/Co-Verhältnis nahe eins synthetisiert werden. Je nach Abscheideparame-
terwahl werden entweder Schichten mit Li/Co-Verhältnis kleiner oder größer eins abgeschieden. Bei einem
Li/Co-Verhältnis kleiner eins setzen sich die Schichten für gewöhnlich aus HT-LiCoO2 und Co3O4, bei einem
Li/Co-Verhältnis größer eins aus HT-LiCoO2 ,LT-LiCoO2, Co3O4 (amorph), Li2O und Li2CO3 zusammen.
Dies ist zusammenfassend in Abbildung 5.32 dargestellt. Da sich die Synthese von fremdphasenfreien
LiCoO2-Dünnschichten unter Verwendung des Temperschritts bei 550 °C als anspruchsvoll herausstellte,
wurde im weiteren Verlauf der Arbeit die MOCVD-Abscheidung nicht weiter optimiert. Um fremdphasen-
freie HT-LiCoO2-Schichten zu erhalten, wurden Schichten mit einem Li/Co-Verhältnis größer eins einem
Hochtemperatur-Temperschritt ausgesetzt, was für gewöhnlich, wie in Kapitel 5.4.3 dargestellt, in einer
LiCoO2-Dünnschicht mit geringen Fremdphasenanteilen resultierte. In Probeläufen wurde während dieser
Arbeit allerdings demonstriert, dass die Abscheidung einer nahezu fremdphasenfreien LiCoO2-Dünnschicht
mit dem hier verwendeten Reaktor, den Präkursoren und dem Temperschritt prinzipiell möglich ist (siehe
Anhang A). Dieses Ergebnis konnte jedoch nicht auf systematische Weise reproduziert werden.
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Abbildung 5.32.: Schematische Darstellung des Einflusses des Li/Co-Verhältnisses auf die Zusammensetzung der
synthetisierten LiCoO2-Dünnschichten.
5.5 Eigenschaften von HT-getemperten MOCVD-LiCoO2-Dünnschichten
Im folgenden Kapitel werden die Struktur, die Morphologie, der 3D-Bedeckungsgrad sowie die elektrochemi-
schen Eigenschaften von typischen MOCVD-LiCoO2-Dünnschichten untersucht. Hierzu wurden MOCVD-
Dünnschichten verwendet, die mit den in Tabelle 5.14 dargestellten Abscheideparametern abgeschieden
wurden und anschließend einem Temperschritt bei 800 °C unterzogen wurden. Bei diesen Parametern zeigen
die Schichten für gewöhnlich ein Li/Co-Verhältnis im Bereich von 1,4 und nach dem HT-Temperschritt eine
geringe Menge an Li2CO3-Fremdphasenanteilen. Zur Untersuchung der Struktur, der Morphologie und der
elektrochemischen Eigenschaften wurden planare, oxidierte, mit Gold beschichtete Siliziumwafer als Substrat
und eine Abscheidedauer von 10 Minuten verwendet. Zur Untersuchung des 3D-Bedeckungsgrades wurden
strukturierte, mit Gold beschichtete Siliziumwafer und eine Abscheidedauer von 15 Minuten verwendet.
5.5.1 Struktur und Morphologie
In Kapitel 5.4.3 wurde der Einfluss des HT-Temperschritts auf LiCoO2-Dünnschichten mittels XPS- und
Raman-Spektroskopie untersucht. Die dabei erhaltene Schicht wurde zusätzlich mittels XRD und REM
charakterisiert. Abbildung 5.33 zeigt das Diffraktogramm der HT-getemperten LiCoO2-Dünnschicht. Die
rot markierten Reflexe können der HT-LiCoO2-Phase, die blau markierten Reflexe kubischem Gold und
die grün markierten Reflexe SiO2 in Quartz-Struktur zugeordnet werden [41, 45, 202–204]. Die Gold- und
SiO2-Reflexe können dem Substrat zugeschrieben werden. Neben den Gold- und SiO2-Reflexen konnten
keine weiteren Reflexe, die auf Fremdphasen hindeuten, detektiert werden. Verglichen mit den aus den
Literaturdaten bekannten Reflexintensitätsverhältnissen von LiCoO2-Pulvern ist zu erkennen, dass keine
Tabelle 5.14.: Übersicht der zur Untersuchung der Struktur, der Morphologie, des 3D-Bedeckungsgrades sowie
der elektrochemischen Eigenschaften verwendeten Parameter.
pges Fges TSub pO2 FCo FLi TLi−Quelle
[mbar] [sccm] [°C ] [mbar] [sccm] [sccm] [°C ]
0,02 60 350 0,05 12 3,5 120
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ausgeprägte Vorzugsorientierung der Schichten vorliegt. Das Diffraktogramm deutet somit insgesamt darauf
hin, dass mit den gewählten Parametern fremdphasenfreie LiCoO2-Dünnschichten ohne Vorzugsorientierung
synthetisiert werden können.













 LiCoO2 Rhombohedral R-3m
 Gold kubisch Fm-3m






















Abbildung 5.33.: Röntgendiffraktogramm einer HT-getemperten LiCoO2-Dünnschicht. Zur Indizierung wurden
die Quellen [45, 203, 204] verwendet.
eine partikuläre Morphologie mit stäbchenförmigen Partikeln einer Länge von etwa 200 nm zu erkennen.
Ähnliche Morphologien wurden bereits von Pan et al. bei RF-geputterten LiCoO2-Dünnschichten sowie Tang
et al. bei mittels Laserstrahlverdampfung hergestellten LiCoO2-Dünnschichten beobachtet [205, 206]. Tang
et al. zeigten hierbei, dass die zufällig orientierten Partikel eine erhöhte Kapazität, höhere Coulomb’sche
Effizienz sowie bessere Zyklenstabilität zeigten als (003)-orientierte Vergleichselektroden. Es ist davon
auszugehen, dass die beobachtete Morphologie zu einer höheren aktiven Grenzfläche zwischen LiCoO2 und
einem Elektrolyten führen kann, wodurch ein geringerer Übergangswiderstand der Elektrode zu erwarten
ist.
(a) (b)
Abbildung 5.34.: Rasterelektronenmikroskop-Aufnahmen einer HT-getemperten MOCVD-LiCoO2-Dünnschicht
mit 50k-facher (a) und 100k-facher Vergrößerung (b).
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5.5.2 3D-Bedeckungsgrad von MOCVD-LiCoO2-Dünnschichten
Der MOCVD-Prozess sollte dazu verwendet werden, 3D-Strukturen zu beschichten. Daher wurde un-
tersucht, inwiefern der verwendete Prozess dazu geeignet ist. Hierzu wurde ein 3D-strukturiertes, mit
Gold beschichtetes Substrat mit MOCVD-LiCoO2 beschichtet und es wurde die in Abbildung 5.35 a)
dargestellten Probenpositionen mittels REM und Raman-Spektroskopie untersucht. Zusätzlich wurde der
HT-Temperschritt durchgeführt. Die Grabenbreite des MOCVD-Substrats betrug 90µm und die Grabentiefe
210µm. Bei der betrachteten Struktur handelte es sich somit um eine relativ grobe Struktur.
(a)
(b)
Abbildung 5.35.: Schematische Darstellung der Grabenstruktur eines 3D-strukturierten Substrates mit den Mess-
positionen A, B und C (a) sowie die dazugehörigen Rasterelektronenmikroskop-Aufnahmen einer
CVD-LiCoO2-beschichteten Grabenstruktur (b).
Abbildung 5.35 b) zeigt REM-Messungen der synthetisierten LiCoO2-Dünnschicht in der Grabenstruktur
des Substrats. Es ist ersichtlich, dass die Schichtdicke an den Flanken und dem Boden des Grabens deutlich
dünner ist als an der direkten Oberfläche des Substrates. Während die Schichtdicke bei Position A 570 nm be-
trägt, liegen die Schichtdicken an Messposition B und C bei Werten von 240 nm und 170 nm. Dies entspricht
einer Abnahme der Abscheiderate um den Faktor 2,4 an der Flanke und den Faktor 3,2 am Grabenboden.
Abbildung 5.36 zeigt zusätzlich Raman-Spektren, die an den Messpunkten A und C aufgenommen wurden.
Die Spektren zeigen Banden bei 482 cm-1, 596 cm-1 und 672 cm-1. Diese können der Eg- und A1g-Bande
der HT-LiCoO2-Phase sowie der F2g-Bande der Co3O4-Phase zugeordnet werden (siehe Kapitel 5.4.1).
Zusätzlich ist ein Untergrund zu erkennen, der aufgrund der Fluoreszenz-Anregung des Substrats auftritt.
In Abbildung 5.36 ist zu erkennen, dass sich die Spektren außerhalb und innerhalb des Grabens kaum
unterscheiden. Beide Messpositionen zeigen Raman-Spektren, wie sie für HT-LiCoO2-Schichten mit leichten





















Abbildung 5.36.: Raman-Messungen außerhalb und innerhalb der Grabenstruktur eines 3D-strukturierten Gold-
Substrats.
Intensität der Eg-Bande innerhalb des Grabens erhöht ist. Dies kann nach Inaba et al. einer Zunahme der
Orientierung der Dünnschicht in (003)-Richtung zugeordnet werden [190].
Die beobachtete unterschiedliche LiCoO2-Schichtdicke zwischen Oberfläche und Grabenboden bzw. Graben-
flanke lässt den Schluss zu, dass im Graben und an der Oberfläche unterschiedliche Präkursorkonzentrationen
vorliegen. Aus der Abwesenheit von großen Mengen an Co3O4 oder LT-LiCoO2 im Graben kann zudem ge-
schlossen werden, dass das Verhältnis der Lithiumpräkursorkonzentration zur Kobaltpräkursorkonzentration
an der Substratoberfläche und am Grabenboden annähernd konstant ist. Komiyama et al. diskutieren im
Kontext der 3D-Beschichtungsfähigkeit von CVD-Präkursoren den sogenannten Sticking-Koeffizienten [207].
Dieser gibt an, mit welcher Wahrscheinlichkeit ein Präkursormolekül an der Oberfläche, auf die es auftrifft,
haften bleibt. Präkursormoleküle mit einem geringen Sticking-Koeffizienten erreichen einen tiefen Graben
aufgrund von zahlreichen Adsorptions- und Desorptionsvorgängen einfacher als Präkursormoleküle mit
einem hohen Sticking-Koeffizienten. Um 3D-Strukturen mit zwei unterschiedlichen Präkursoren homogen
beschichten zu können, sollten beide Präkursoren einen ähnlichen Sticking-Koeffizienten aufweisen. Eine
detaillierte Untersuchung des Sticking-Koeffizienten der beiden Präkursoren wurde in dieser Arbeit nicht
durchgeführt, die Raman-Messungen innerhalb und außerhalb des Grabens deuten allerdings darauf hin,
dass sich die Konzentrationsverhältnisse beider Präkursoren innerhalb und außerhalb des Grabens nicht
sonderlich unterscheiden. Dies lässt den Schluss zu, dass sich der Sticking-Koeffizient der beiden Präkursoren
ebenfalls nicht sonderlich voneinander unterscheidet.
Insgesamt kann aus den gezeigten REM- und Raman-Spektroskopie-Daten geschlossen werden, dass mit
den in dieser Arbeit verwendeten Präkursoren und dem verwendeten MOCVD- und HT-Temper-Prozess
3D-Strukturen beschichtet werden können. Die Schichtabscheidungsraten an den Flanken und an dem Grund
des Grabens unterscheiden sich dabei um einen Faktor von 2,3 bis 3,2.
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5.5.3 Elektrochemische Eigenschaften
Die elektrochemischen Eigenschaften einer synthetisierten MOCVD-LiCoO2-Dünnschicht wurden in ei-
ner Modellzelle gegen Li/Li+ mittels galvanostatischer Zyklierung untersucht und mit einer gesputter-
ten LiCoO2-Dünnschicht verglichen. Aus der galvanostatischen Zyklierung der Proben wurden die La-
de/Entladecharakteristik der ersten 10 Zyklen der jeweiligen Elektrode sowie der Verlauf der differentiellen
Kapazität der Elektroden als Funktion des Elektrodenpotentials bestimmt und miteinander verglichen.






































































Abbildung 5.38.: Normierter Verlauf der differentiellen Kapazität von einer mittels MOCVD abgeschiedenen sowie
einer gesputterten LiCoO2-Dünnschicht. Zusätzlich sind die Halbwertsbreiten (FWHM) des
Oxidationspeaks der jeweiligen Probe dargestellt.
gesputterten LiCoO2-Dünnschichtelektrode. In den Graphen sind zusätzlich die berechneten Lade- bzw.
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Tabelle 5.15.: Fläche, Dicke und Volumen der untersuchten Proben.
Probe Fläche [cm2] Dicke [nm] Volumen [cm3]
MOCVD 0,183 325 5, 9 ∗ 10−6
Sputtered 0,502654825 190 9, 6 ∗ 10−6
Entladekapazitäten der jeweiligen Elektroden eingetragen. Das zur Berechnung der Kapazitäten verwendete
Volumen der LiCoO2-Elektrode ist in Tabelle 5.15 dargestellt. Das Volumen wurde hierbei, wie in Kapitel 3
beschrieben, bestimmt.
Beide Lade-/Entlade-Kurven in Abbildung 5.37 zeigen im Spannungsbereich von 3,9V vs. Li/Li+ einen
Plateaubereich. Beim Wechsel von Ladung zu Entladung zeigen beide Elektroden einen geringen Span-
nungsabfall, woraus geschlossen werden kann, dass die an den Elektroden abfallenden Überspannungen
gering sind. Die beobachtete Plateauregion bei 3,9V vs. Li/Li+ kann der Oxidation bzw. Reduktion der
LiCoO2-Elektrode und der damit einhergehenden Ein- und Auslagerung von Lithium zugeordnet werden.
Dieser Wert entspricht dem zu erwartenden Wert für HT-LiCoO2 [56].
Der Verlauf der differentiellen Kapazität in Abhängigkeit des Elektrodenpotentials der beiden Elektroden
im zweiten Zyklus der galvanostatischen Zyklierung ist in Abbildung 5.38 dargestellt. Es ist zu erkennen,
dass beide Proben einen Oxidations- und Reduktionspeak bei einer Spannung von 3,9V vs. Li/Li+ zeigen.
Die Proben zeigen zudem einen Oxidationspeak bei einer Spannung von 3,76V vs. Li/Li+. Der oxidative
und reduktive Peak im Bereich von 3,9V vs. Li/Li+wird, wie zuvor bereits erwähnt, der HT-Phase von
LiCoO2 zugeordnet [56]. Der oxidative Peak bei 3,76V vs. Li/Li+ kann der LT-LiCoO2-Phase zugeordnet
werden [43, 52, 202]. Für gewöhnlich können bei HT-LiCoO2-Elektroden auch oxidative Peaks im Bereich von
4,05V vs. Li/Li+ und 4,15V vs. Li/Li+ beobachtet werden. Sie werden von Reimers et al. einem Ordnungs-
Unordnungs-Phasenübergang zugeordnet, bei dem eine Gitterverzerrung der LiCoO2-Gitterstruktur von
hexagonaler zu monokliner Symmetrie, bei der die Li-Ionen eine Überstruktur bilden [208], stattfindet. Die
Abwesenheit dieser Peaks wird von Reimers et al. mit Verunreinigungen des LiCoO2-Gitters in Verbindung
gebracht [208]. Es ist daher davon auszugehen, dass die untersuchten Proben leichte Verunreinigungen
beinhalten, die den Ordnungs-Unordnungs-Phasenübergang nicht zulassen.
In Abbildung 5.38 sind zusätzlich die Peakbreiten (FWHM) der Oxidationspeaks der gezeigten Proben dar-
gestellt. Es ist ersichtlich, dass die MOCVD-Probe mit einem Wert von 0,014V verglichen zur Sputter-Probe
mit einem Wert von 0,019V eine geringere Peakbreite aufweist. Da während der Zyklierung ein sehr geringer
Strom von 1µA verwendet wurde und somit anzunehmen ist, dass kinetische Effekte vernachlässigbar
sind, deutet die beobachtete unterschiedliche Breite des Oxidationspeaks auf eine weniger scharf definierte
Struktur des LiCoO2-Gitters in der jeweiligen Elektrode hin. Die MOCVD-Probe besitzt demnach, qualitativ
betrachtet, einen höheren Kristallisationsgrad, was aufgrund der hohen Synthesetemperaturen während des
HT-Temperschritts zu erwarten ist.
Des Weiteren wurde der Kapazitätsverlauf der untersuchten Elektroden in den ersten zehn Zyklen untersucht.
Bei der gesputterten Probe wurden hierbei nur die ersten sechs Zyklen aufgenommen. Der Kapazitätsverlauf
der Lade- und Entladekapazitäten sowie die Coulomb’schen Effizienzen (CE) sind für die beiden betrachteten
Proben in Abbildung 5.39 in Abhängigkeit der Zyklenzahl dargestellt. Die initiellen Entladekapazitäten
der Schichten betragen 39µAh/cm2/µm(MOCVD) und 24µAh/cm2/µm(Sputtered). Bei der MOCVD-
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Probe ist zu erkennen, dass die Entladekapazität vom ersten bis zum letzten gezeigten Zyklus absinkt. In
Abbildung 5.39 ist des Weiteren die Coulomb’sche Effizienz der Proben dargestellt. Es ist zu erkennen,
dass die Coulomb’sche Effizienz der Proben mit steigender Zyklenzahl zunimmt. Die Werte am Ende der
Untersuchung liegen für die MOCVD-Probe bei 82% und bei der gesputterten Probe bei 79%. Es wird
angenommen, dass die niedrigen Effizienzen in den ersten Zyklen aufgrund von SEI-Bildungsreaktionen, die
nach einigen Zyklen abgeschlossen sind, zustande kommen.
Tabelle 5.16 zeigt eine ausführliche Aufstellung der in der Literatur erreichten Kapazitäten von LiCoO2-
Dünnschichtelektroden sowie den dazugehörigen Herstellungsprozess mit der aufgeprägten Prozesstemperatur.
Aus Tabelle 5.16 wird ersichtlich, dass die theoretische Kapazität von 76µAh/cm2/µm(Berechnung siehe
Anhang A) nur selten von Dünnschichtelektroden erreicht wird. Insgesamt reichen die berichteten Ka-
pazitätswerte von 27µAh/cm2/µmbis 68µAh/cm2/µm. Die höchsten erreichten Kapazitäten mit einem
CVD-Prozess liegen bei 38µAh/cm2/µm. Die in dieser Arbeit synthetisierte Schicht zeigt somit mit einem
Wert von 38µAh/cm2/µmim Vergleich zu Literaturdaten die zu erwartende Kapazität.
Es muss noch erwähnt werden, dass die betrachteten Proben aufgrund ihrer unterschiedlichen Dicke mit
unterschiedlichen C-Raten beaufschlagt wurden. Die verwendete C-Rate hat für gewöhnlich einen Einfluss
auf die Zyklenstabilität der Elektrode [27]. Da die Beträge der aufgebrachten Ströme in der gleichen
Größenordnung liegen, ist allerdings davon auszugehen, dass der C-Raten-Effekt relativ gering ist. Die











































































Abbildung 5.39.: Lade-/Entlade-Kapazitäten sowie Coulomb’sche Effizienz der MOCVD-Probe (a) sowie einer
gesputterten Probe (b) in Abhängigkeit der Zyklenzahl.
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Tabelle 5.16.: Aufstellung der in der Literatur erreichten Kapazitäten von LiCoO2-Dünnschichten sowie der
zur Synthese verwendeten Methode und die verwendeten Prozess- und Temper-Temperaturen.
Kapazitätsangaben, die in der Literatur in mAh/g angegeben sind, wurden mit der volumetrischen
Kapazität von 76µAh/cm2/µmumgerechnet.
Methode TSynthese TTempern / tTempern Kapazität Quelle
[°C ] [°C ] / [St.] [µAh/cm2/µm]
Sputtern 800 - 27 [209]
Sputtern 300 - 64 [210]
Sputtern 100–500 - 25–60,5 [211]
Sputtern 100 - 59 [212]
Sputtern nicht verfügbar - 61 [205]
Sputtern 400 - 38 [213]
Sputtern 600 - 39,1 [214]
Sputtern RT - 60 [215]
Sputtern 500–700 - 41–61 [216, 217]
Sputtern 700 - 67 [218]
PLD 700 - 60 [219]
PLD 300 - 54 [220]
PLD 600 - 68 [206]
PLD 600 - 58 [221]
Sol-gel 380 600–750 / 16 26–47 [222]
LD-CVD 450–550 700 / 0,5 38 [22]
CVD 450 750 / 0,5 34 [21]
5.6 Zusammenfassung
In diesem Kapitel wurde ein MOCVD-Prozess zur Abscheidung von LiCoO2-Dünnschichtkathoden, die
in 3D-Dünnschichtbatterien Verwendung finden sollten, entwickelt. Zu Beginn wurden in Kapitel 5.1 ein
MOCVD-Reaktor konzipiert und aufgebaut. Anschließend wurden die Kobalt- und Lithiumpräkursoren
ausgewählt. Der Kobaltpräkursor, Cyclopentadienyldicarbonyl-cobalt(I) wurde auf Grundlage von in der
Arbeitsgruppe Oberflächenforschung vorhandenen Erfahrungswerten ausgewählt. Als Lithiumpräkursoren
standen zunächst die Verbindungen Li(acac), Li(TMHD) und Li-tert-butoxid zur Auswahl. Die thermischen
Eigenschaften dieser Lithiumpräkursoren wurden mittels einer Kombination aus TG, DTA, IR und MS-
Analysen untersucht. Aufgrund der relativ geringen Verdampfungstemperaturen wurde Li-tert-butoxid als
Lithiumpräkursor ausgewählt. Weiterhin wurde festgestellt, dass Li-tert-butoxid bei Temperaturen von
etwa 140 °C einen Schmelzvorgang durchläuft und bei Temperaturen von 300 °C pyrolisiert.
Darauffolgend wurden in Abschnitt 5.3 Ergebnisse bezüglich der Schichtabscheidung von Lithiumoxid- und
Kobaltoxid-Dünnschichten, unter der Verwendung von jeweils nur einem Präkursor, vorgestellt. Es wurde
festgestellt, dass der Sauerstoffpartialdruck einen großen Einfluss auf die chemische Zersetzungsreaktion von
Li-tert-butoxid und Cyclopentadienyldicarbonyl-cobalt(I) hat. Bei der Lithiumoxid-Abscheidung führen nied-
rige Sauerstoffpartialdrücke zu verunreinigungsfreien Li2O-Schichten. Bei der Kobaltoxid-Abscheidung führen
niedrige Sauerstoffpartialdrücke aufgrund der unvollständigen Zersetzung des Kobaltpräkursors zur Abschei-
dung von Kobaltoxid-Schichten mit einem hohen Anteil an Kohlenstoffverunreinigungen und metallischem
Kobalt. Erhöhte Sauerstoffpartialdrücke führen bei der Lithiumoxid-Abscheidung zu Li2O-Dünnschichten
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mit Li2CO3-Verunreinigungen und bei der Kobaltoxid-Abscheidung zu Schichten bestehend aus Co3O4,
CoO sowie geringen Mengen an Kohlenstoffverunreinigungen. Zusätzlich wurde in Abschnitt 5.3 der Einfluss
der Substrattemperatur, des Sauerstoffpartialdrucks sowie der Lithium- und Kobalt-Präkursorflüsse auf
die Abscheideraten von Lithiumoxid- und Kobaltoxid-Schichten untersucht. Hierbei wurde der Einfluss der
Substrattemperatur und des Sauerstoffpartialdrucks auf die Reaktivität der Präkursoren ermittelt. Zusätzlich
wurde die Aktivierungsenergie von Li-tert-butoxid und Cyclopentadienyldicarbonyl-cobalt(I) bestimmt. Sie
beträgt nach den Daten in dieser Arbeit für Li-tert-butoxid 57 kJmol und für Cyclopentadienyldicarbonyl-
cobalt(I) 115 kJmol .
Auf Grundlage der gewonnenen Erkenntnisse bezüglich der Abscheideraten der Lithiumoxid- und Kobaltoxid-
Dünnschichten wurde in Kapitel 5.4.2 ein Startparameterset zur Abscheidung von LiCoO2-Dünnschichten
erarbeitet. Hierbei wurde vor allem darauf geachtet, dass die Reaktionen der beiden Präkursoren im
reaktionskinetischlimitierten Abscheidungsbereich ablaufen. Hiervon erhoffte man sich eine höhere 3D-
Beschichtungsfähigkeit des Prozesses sowie eine hohe laterale Homogenität der Abscheidung. Im Anschluss
daran wurden in Kapitel 5.4.3 der Einfluss der verwendeten Temperschritte auf LiCoO2-Dünnschichten
dargestellt. Hierbei wurde festgestellt, dass der Temperschritt bei 550 °C im Wesentlichen dazu führt, dass
Kobaltatome zur Oxidationsstufe 3+ aufoxidiert werden, Präkursorreste aus der Probe entfernt werden und
es bereits teilweise zur Ausbildung der HT-LiCoO2- und LT-LiCoO2-Phase kommt. Beim HT-Temperschritt
werden zusätzlich Li2CO3-Verbindungen zu Li2Ound CO2 zersetzt. Kobaltoxidrückstände können mit
dem frei gewordenen Li2Ozu HT-LiCoO2 reagieren. Zusätzlich wurde festgestellt, dass LT-LiCoO2 zu HT-
LiCoO2 umgesetzt wird. In Kapitel 5.4.4 wurde anschließend der Einfluss der Substrattemperatur, des
Sauerstoffpartialdrucks und der Lithiumquellentemperatur auf die Schichtzusammensetzung von LiCoO2-
Dünnschichten, insbesondere auf das Li/Co-Verhältnis, mittels XPS- und Raman-Messungen untersucht.
Hierbei wurde festgestellt, dass die LiCoO2-Dünnschichtabscheidung im Wesentlichen als Superposition
der beiden Einzelschichtabscheidungen von Lithiumoxid und Kobaltoxid verstanden werden kann. Zudem
wurde festgestellt, dass eine Veränderung der Substrattemperatur und des Sauerstoffpartialdrucks die
Reaktivität der beiden Präkursoren beeinflusst, wodurch das Li/Co-Verhältnis der Dünnschichten verändert
wird. Eine Veränderung der Lithiumquellentemperatur vordefiniert ebenfalls erwartungsgemäß über die
Veränderung der Lithiumpräkursorkonzentration das Li/Co-Verhältnis. Die beobachteten Einflüsse konnten
mit den zuvor für die Einzelabscheidungen erarbeiteten Zusammenhängen zwischen Prozessparametern und
Abscheideraten verbunden werden. Hohe Substrattemperaturen, hohe Sauerstoffpartialdrücke sowie niedri-
ge Lithiumquellentemperaturen führten zur Abscheidung von Schichten mit niedrigem Li/Co-Verhältnis.
Niedrige Substrattemperaturen, geringe Sauerstoffpartialdrücke sowie hohe Lithiumquellentemperaturen
führten zur Abscheidung von Schichten mit hohem Li/Co-Verhältnis. Es wurde des Weiteren festgestellt,
dass Schichten je nach Li/Co-Verhältnis typische Fremdphasen aufweisen. Schichten mit niedrigem Li/Co
weisen für gewöhnlich Fremdphasen in Form von kristallinem Co3O4 auf, während Schichten mit hohem
Li/Co-Verhältnis Verunreinigungen in Form von Li2O, Li2CO3, LT-LiCoO2 und Co3O4 (amorph) aufwiesen.
In Abschnitt 5.4 wurde zudem gezeigt, dass die Synthese von HT-LiCoO2-Dünnschichten mit einem Li/Co-
Verhältnis von 1 sowie frei von Fremdphasen in dem untersuchten Parameterfeld nicht möglich ist.
Um LiCoO2-Dünnschichten mit einem Li/Co-Verhältnis von 1 zu erhalten, wurden im Anschluss Dünnschich-
ten mit Lithiumüberschuss einem HT-Temperschritt bei 800 °C unterzogen. Hierdurch konnten annähernd
fremdphasenfreie HT-LiCoO2-Dünnschichten erhalten werden, die in Kapitel 5.5 untersucht wurden. Die auf
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diesem Weg erhaltenen Dünnschichten zeigten in REM-Messungen eine partikuläre Morphologie. Zusätzlich
konnte mittels REM-Messungen gezeigt werden, dass die entwickelte MOCVD-Beschichtung in der Lage ist,
3D-Strukturen zu beschichten. Auch die Präkursorkombination stellte sich dabei als gute Wahl heraus. In
Raman-Messungen außerhalb und innerhalb einer 3D-Grabenstruktur konnten keine Veränderungen in der
Fremdphasenstruktur der abgeschiedenen Schichten festgestellt werden. Dies deutet darauf hin, dass der
Haft-Koeffizient der beiden Präkursoren einen ähnlichen Wert aufweist. Bei der Untersuchung der elektroche-
mischen Eigenschaften wurde festgestellt, dass die Schichten die typischen für HT-LiCoO2 zu erwartenden
elektrochemischen Eigenschaften und eine gute elektrochemische Funktionalität aufweisen. Weiterhin konnte
gezeigt werden, dass die Schichten im Vergleich zu gesputterten Schichten und im Vergleich mit Literaturdaten
mit einer Kapazität von ~37µAh/cm2/µm in dem für LiCoO2-CVD-Schichten zu erwartenden Bereich liegen.
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6 CVD-Elektroden im Dünnschichtbatterieverbund
Um zu überprüfen, ob die synthetisierten Silizium- und LiCoO2-Dünnschichten auch in einem Feststoffbat-
terieverbund elektrochemische Aktivität zeigen, wurden Dünnschichtbatterien mit Silizium- und MOCVD-
LiCoO2-Elektroden hergestellt und elektrochemisch charakterisiert. In der Arbeit von Schwöbel finden sich
Referenzdaten zu typischen in der Arbeitsgruppe Oberflächenforschung der TU Darmstadt hergestellten
Dünnschichtbatterien. Diese Batterien bestehen aus Stromsammlern aus Gold, der LiCoO2-Kathode, dem
Feststoffelektrolyten LiPON sowie einer Lithium-Anode, die im ersten Ladezyklus der Batterie an der
LiPON/Gold-Grenzfläche abgeschieden wird [123]. Alle Schichten werden hierbei mittels Kathodenzerstäu-
bung hergestellt.
Um die elektrochemische Aktivität der in der vorliegenden Arbeit synthetisierten Siliziumdünnschichten zu
überprüfen, wurde eine Dünnschichtbatterie der Schichtfolge Au/LiCoO2/LiPON/HW-Si/Au hergestellt. Bis
auf die mittels HW-CVD hergestellte Siliziumanode wurden dabei alle Schichten mittels Kathodenzerstäu-
bung nach den in Kapitel 3 beschriebenen Parametern hergestellt. Vor der Herstellung wurden zunächst die
spezifische Kapazität der Siliziumanode mit der spezifischen Kapzazität der LiCoO2-Elektroden verglichen
und anschließend ein Volumenverhältnis von Anode zu Kathode gewählt, welches eine nicht vollständige
Lithium-Beladung der Siliziumanode erlaubt. Hierdurch wird die Siliziumanode während des Zyklierens
nicht vollständig geladen, was zu einer geringeren mechanischen Ausdehnung der Siliziumanode und somit
zu geringeren mechanischen Belastungen des Batterieverbunds führt. Auf Grundlage der in Tabelle 6.1
dargestellten volumetrischen Kapazitäten sowie Elektrodenflächen wurde eine Schichtdicke von 100 nm für
die Siliziumanode und eine Schichtdicke von 250 nm für die LiCoO2-Elektrode gewählt. Dies entspricht einer
Kapazität der Silizium- und LiCoO2-Elektroden von 1,98µAh und 1,58µAh und dementsprechend einem
Kapazitätsverhältnis von Anode zu Kathode von 1,31 . Als Abscheideparameter wurden für die Siliziumschicht
eine Substrattemperatur von 100 °C und ein Prozessdruck von 0,06mbar verwendet, was eine Schicht mit
einer Mikrokristallinität von ρ=0,3 erwarten lässt.
Um die elektrochemische Aktivität der mittels MOCVD abgeschiedenen LiCoO2-Dünnschichten zu überprü-
fen, wurde eine Dünnschichtbatterie der Schichtfolge Au/MOCVD-LiCoO2/LiPON/HW-Si/Au synthetisiert.
Hierbei wurde die Siliziumabscheidung im Vergleich zur zuvor beschriebenen Dünnschichtbatterie nicht
verändert. Die Schichtdicke der LiCoO2-Elektrode wurde hingegen über die Standardabscheidedauer von 10
Minuten definiert. Bei den typischen in Tabelle 6.2 dargestellten MOCVD-Abscheideparametern und einem
darauffolgenden HT-Temperschritt bei 800 °C ist eine LiCoO2-Dicke von 350 nm zu erwarten. Mit den in
Tabelle 6.1 dargestellten Kapazitäten ergeben sich somit für die Siliziumelektrode und die LiCoO2-Elektrode
Tabelle 6.1.: Volumetrische Kapazität sowie Elektrodenfläche der in Dünnschichtbatterien verwendeten Silizium-
und LiCoO2-Elektroden.
Vol. Kapazität [ µAh





Tabelle 6.2.: Verwendete Abscheideparameter zur Herstellung der verwendete MOCVD-LiCoO2-
Dünnschichtelektrode. Mit TSub Substrattemperatur, pges. Prozessdruck, pO2 Sauer-
stoffpartialdruck, Fges. Gesamtfluss, FCo Kobaltpräkursorfluss, FLi Lithiumpräkursorfluss und
TQu. Quellentemperatur.
TSub pges. pO2 Fges. FCo FLi TQu.
[°C ] [mbar] [mbar] [sccm] [sccm] [sccm] [°C ]
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eine Kapazität von 1,98µAh und 2,21µAh sowie ein Kapazitätsverhältnis von Anode zu Kathode von 0,901 .
6.0.1 HW-CVD-Siliziumelektroden im Dünnschichtbatterieverbund
Abbildung 6.1.: Lade/Entladekurven einer Dünnschichtbatterie des Schichtaufbaus
Au/LiCoO2,sputtered/LiPON/HW-Si/Au (250 nm/250 nm/900 nm/100 nm/250 nm)
Abbildung 6.1 zeigt den Spannungs- und Stromverlauf einer Dünnschichtbatterie mit Siliziumdünnschicht-
anode bei galvanostatischer Zyklierung. Es ist ersichtlich, dass sich im ersten Zyklus ein Ladeplateau bei
3.7V vs. Li/Li+ ausbildet. Dieses Potential kann aufgrund des elektrochemischen Einlagerungspotentials
von Silizium von 0,25V vs. Li/Li+ sowie des typischen Einlagerungspotentials der Hochtemperaturphase
von LiCoO2 von 3,9V vs. Li/Li+ erwartet werden.
Die aus Abbildung 6.1 berechnete Ladekapazität im ersten Batteriezyklus beträgt 3,2*10-3 µAh. Aus der
LiCoO2-Schichtdicke sowie der Siliziumschichtdicke von 250 nm und 100 nm kann für die LiCoO2-Elektrode
eine Kapazität von 1,58µAh und für die Siliziumelektrode eine Kapazität von 1,98 µAh erwartet werden.
Demnach ist die Kapazitäts-limitierende Elektrode in diesem Fall die LiCoO2-Elektrode. Die synthetisierte
Dünnschichtbatterie zeigt daher verglichen mit dem Erwartungswert eine erhöhte Kapazität. Eine mögliche
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Fehlerquelle ist hierbei die Schichtdicke, die nur indirekt über Abscheideraten bestimmt wurde, an der
Dünnschichtbatterie selbst allerdings nicht bestimmt wurde.
Beim Übergang vom Lade- zum Entladezustand ist zu erkennen, dass der interne Widerstand der Dünn-
schichtbatterie, der in Abbildung 6.1 als RI bezeichnet wird, mit 440 Ω im Vergleich zu in der Arbeitsgruppe
Oberflächenforschung hergestellten Dünnschichtbatterien mit Werten von 1440 Ω gering ist [123]. Bei der
ersten Entladung der Batterie ist zu erkennen, dass sich nur ein sehr schwach ausgeprägtes Entladeplateau
einstellt. Dies bedeutet, dass die eingelagerten Lithium-Ionen nicht ausgelagert werden können. Hierfür kann
es verschiedene Gründe geben. So kann zum Beispiel ein Kontaktverlust zwischen den beteiligten Materiali-
en die Lithiumauslagerung behindern oder die Lithium-Ionen können irreversibel in Reaktionsprodukten
gebunden sein. Abbildung 6.2 a) und b) zeigen REM-Aufnahmen der Oberfläche der unzyklierten sowie der
zyklierten Dünnschichtbatterie. Die Aufnahme der zyklierten Dünnschichtbatterie deutet auf keine Delami-
(a) (b)
Abbildung 6.2.: REM-Aufnahmen der Oberfläche einer unzyklierten (a) sowie einer zyklierten Dünnschichtbatterie
mit Siliziumanode.
nation der Siliziumanodenschicht hin. Es ist daher nicht davon auszugehen, dass ein Kontaktverlust zwischen
den Schichten zu der schlechten Zyklierbarkeit führt. Abbildung 6.2 b) zeigt allerdings die Ausbildung von
Agglomeraten auf der Oberfläche der Batterie (rot markiert). In den Arbeiten von Schwöbel und Neudecker
wurden bei ungekapselten Dünnschichtbatterien ähnliche Kapazitätsverluste im ersten Zyklus beobachtet [11,
123]. Beide Autoren kommen zu dem Schluss, dass Lithium an die Dünnschichtbatterieoberfläche diffundiert
und dort irreversibel in Form von Li2O bzw. LiOH gebunden wird und zur elektrochemischen Zyklierung
nicht mehr zur Verfügung steht. Die in dieser Arbeit beobachteten Strukturen an der Oberfläche einer
zyklierten Dünnschichtbatterie ähneln den in der Arbeit von Neudecker et. al. beobachteten Oberflächen
[11]. Aus diesem Grund wird davon ausgegangen, dass der beobachtete Kapazitätsverlust im ersten Zyklus
wie bei Neudecker, aufgrund der Diffusion der Lithium-Ionen an die Dünnschichtbatterieoberfläche und
dem damit verbundenen irreversiblen Lithiumverlust zustande kommt.
6.0.2 MOCVD-LiCoO2-Elektroden im Dünnschichtbatterieverbund
Abbildung 6.3 zeigt die elektrochemische Ladekurve einer Dünnschichtbatterie mit MOCVD-LiCoO2-
Elektrode. Zunächst steigt die Spannung der Dünnschichtbatterie wie erwartet mit zunehmender Ladezeit
an. Bei einem Wert von 3,64V vs. Li/Li+ bricht die Zellspannung ein. Bei weiterer Ladung ist keine Zunahme
123
Abbildung 6.3.: Ladekurve einer Dünnschichtbatterie des Schichtaufbaus Au/LiCoO2,CVD/LiPON/HW-Si/Au
(250 nm/350 nm/900 nm/100 nm/250 nm).
der Zellspannung zu erkennen. Es ist zu erwarten, dass der Li-Auslagerungsprozess in LiCoO2, wie in Kapitel
5.5.3 dargestellt, bei 3,9V vs. Li/Li+ und der Lithium-Einlagerungsprozess in Silizium, wie in Kapitel 4
dargestellt, bei 0,19–0,23V vs. Li/Li+ stattfindet. Es wird daher ein Ladeplateau bei einer Zellspannung von
etwa 3,77V vs. Li/Li+erwartet. Dies entspricht in etwa dem in Abbildung 6.3 beobachteten Spannungswert,
bei dem die Zellspannung zunächst ein kurzes Plateau aufweist und anschließend abbricht. Zu Beginn des
Ladevorgangs sind der Dünnschichtbatterieverbund und somit auch die Grenzfläche zwischen der MOCVD-
LiCoO2-Schicht und LiPON daher als funktional einzustufen. Anschließend scheint es zur Ausbildung von
elektrisch leitenden Pfaden zwischen Anode und Kathode zu kommen, was am Einbruch der Zellspannung zu
erkennen ist. Aufgrund der Fluktuation der Zellspannung ist zudem davon auszugehen, dass der Widerstand
dieser Pfade zeitlich nicht konstant ist. Es ist vorstellbar, dass die in Kapitel 5.5.2 diskutierte partikuläre
Morphologie hierbei einen Einfluss auf das Ladeverhalten der Schichten hat und eine ausreichend dicke und
dichte Beschichtung der Elektrode mit Elektrolyt nicht gewährleistet ist. Beim Einsetzen des Ladevorgangs
könnte es dann, wie in Abbildung 6.4 schematisch dargestellt, zur Ausbildung der elektrisch leitenden Pfade
zwischen Anode und Kathode kommen. Eine solche unzureichende Bedeckung der Elektrode mit Elektrolyt
kann an Bereichen auftreten, die während des Kathodenzerstäubungsprozesses des Feststoffelektrolyten
durch die LiCoO2-Kathodenschicht abgeschattet sind. Eine weiterführende Untersuchung dieser Grenzfläche
während des Ladevorgangs war im Rahmen dieser Arbeit nicht möglich. Es ist allerdings festzuhalten, dass die
synthetisierten LiCoO2-Dünnschichten ohne weitere Optimierung der Morphologie und der LiCoO2/LiPON-
Grenzfläche nicht zur Verwendung in Dünnschichtbatterien geeignet sind.
124
Abbildung 6.4.: Schematische Darstellung eines möglichen Ausfallmechanismus der untersuchten Dünnschicht-
batterie. An Positionen, an denen die Bedeckung der LiCoO2-Elektrode mit LiPON-Elektrolyt
unzureichend ist, können sich während des Ladevorgangs Kontaktstellen zwischen LiCoO2-Kathode
und Silizium-Anode ausbilden.
6.0.3 Zusammenfassung
Die Dünnschichtbatterie mit HW-CVD-Siliziumanode zeigt im ersten Ladezyklus elektrochemische Funk-
tionalität. Der Lithium-Ionen-Transfer über die LiCoO2/LiPON- und die LiPON/Silizium-Grenzfläche ist
möglich. Die Dünnschichtbatterie zeigt einen geringen Serienwiderstand von 440Ω, der im Vergleich zu
Referenzbatterien aus der Arbeit von Schwöbel mit einem Serienwiderstand von 1440Ω gering ist [123].
Nach dem ersten Ladezyklus verliert die Dünnschichtbatterie hingegen ihre Funktionalität. Als Ursache
wird eine mangelnde Passivierung der Batterieoberfläche vermutet, die sich durch Ausscheidungen an
der Oberfläche, bei denen es sich mit großer Wahrscheinlichkeit um Lithium handelt, bemerkbar macht.
Zur erfolgreichen Verwendung von Silizium als Elektrode im Dünnschichtbatterieverbund bedarf es daher
zunächst der weiteren Optimierung in der Passivierung der Dünnschichtbatterie oder der Entwicklung von
Diffusionsbarrieren.
Die Dünnschichtbatterie mit der MOCVD-LiCoO2-Kathode zeigt bereits im ersten Ladezyklus keine elek-
trochemische Funktionalität. Es wird vermutet, dass es zur Ausbildung von elektrisch leitenden Pfaden
innerhalb der Elektrode kommt, die den Ladevorgang der Dünnschichtbatterie behindern. Eine Ursache
hierfür kann die schlechte Bedeckung der LiCoO2-Elektrode mit Feststoffelektrolyt sein, die sich auf-
grund der Morphologie der Elektrode ergibt. Ohne weitere Optimierung hinsichtlich der Morphologie der
LiCoO2-Schichten sind die MOCVD-LiCoO2-Dünnschichten daher in dem in dieser Arbeit verwendeten
Dünnschichtbatterieverbund ungeeignet. Auch die Entwicklung einer LiPON-Abscheidungsmethode mit
hoher 3D-Beschichtungsfähigkeit kann hier zum Erfolg führen. .
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7 Einfluss von gasförmigen Spezies im Reaktionsgas auf die chemische und elektronische Struktur von
LiCoO2-Oberflächen
7.1 Einleitung
Die Reaktion von Elektrodenmaterialien mit gasförmigen, molekularen Spezies ist sowohl für die Herstellung
als auch zur weiteren Prozessierung von Elektroden interessant. So wurde in dieser Arbeit gezeigt, dass
die mittels MOCVD hergestellten LiCoO2-Dünnschichten nach der Synthese teilweise hohe Anteile an
Li2CO3-Verunreinigungen aufweisen. Es ist anzunehmen, dass diese Verunreinigungen zum einen aufgrund
der chemischen Zersetzungsreaktion der beiden Präkursoren entstehen können, zum anderen allerdings
auch durch die Reaktion der LiCoO2-Dünnschicht mit in dem Reaktorgasgemisch enthaltenen Gasen. Diese
Gase können auch Reaktionsprodukte wie z. B. CO2, H2O oder auch O2 sein. Um die Wechselwirkung
dieser Gase mit der abgeschiedenen LiCoO2-Dünnschicht zu untersuchen, wurden in diesem Kapitel LiCoO2-
Modellelektroden nach der Sputter-Synthese ohne Verlassen des Vakuums mit O2, CO2, H2O und Laborluft
in Kontakt gebracht und mittels XPS und UPS charakterisiert. Zusätzlich wurde eine LiCoO2-Oberfläche
an Luft mit einem Wassertropfen benetzt und anschließend charakterisiert. Neben der chemischen Struktur
wurde im Rahmen dieser Untersuchungen zudem die elektronische Struktur der LiCoO2-Oberflächen
charakterisiert.
Teilergebnisse des vorliegenden Kapitels wurden in [223] veröffentlicht.
7.2 Einfluss von O2
Zur Untersuchung des Einflusses von Sauerstoff auf die chemische und elektronische Struktur von LiCoO2-
Oberflächen wurden mittels Sputterdeposition synthetisierte LiCoO2-Proben für eine Stunde bei den in
Tabelle 7.1 dargestellten Sauerstoffpartialdrücken und Temperaturen getempert. Die Probenpräparation
wurde in der Anodenkammer des Daisy-Bats durchgeführt, die anschließende Analyse erfolgte in der Analy-
seeinheit des Daisy-Bats. Der Sauerstoffpartialdruck wurde hierbei über das Argon zu Sauerstoffverhältnis
eingestellt.
Abbildung 7.1 zeigt Co2p-, Li1s-, O1s- sowie C1s-Spektren der untersuchten Proben. Alle Spektren zeigen
mit abnehmendem Sauerstoffpartialdruck eine Verschiebung der Emissionen zu höheren Bindungsenergien,
Tabelle 7.1.: Probenübersicht der in Sauerstoff getemperten Proben.
Probe TSubstrat [°C ] Kammerdruck [mbar] pO2 [mbar] Zeit [h]
Ox 1 550 8*10-3 0 1
Ox 2 550 8*10-3 8*10-4 1
Ox 3 550 8*10-3 7,2*10-3 1




Abbildung 7.1.: Co2p- (a), Li1s- (b), O1s- (c) sowie C1s-Emissionsspektren (d) von LiCoO2-Dünnschichtproben
die bei unterschiedlichen Sauerstoffpartialdrücken getempert wurden.
was darauf hindeutet, dass eine Bandverbiegung vorliegt. Die Co2p-Spektren zeigen eine Hauptemission
bei Bindungsenergien von 779,7–780,0 eV sowie Satellitenstrukturen bei einer Bindungsenergie von 789,9 eV.
Zusätzlich sind die durch Spin-Bahn-Kopplung auftretenden Nebenemissionen bei Bindungsenergien von
größer 795 eV zu erkennen. Die bei einem Sauerstoffpartialdruck von weniger als 8 ∗ 10−4 mbar getemperte
Probe zeigt zudem ein Signal bei 785,9 eV. Die Li1s-Emissionen zeigen eine Komponente bei Bindungs-
energien von 54,1 eV–54,6 eV. In den O1s-Emissionen sind zwei Komponenten bei Bindungsenergien von
529,4 eV–529,8 eV sowie bei höheren Bindungsenergien von 531,5–531,9 eV zu erkennen. Die C1s-Emissionen
zeigen eine Komponente bei einer Bindungsenergie von 285,1 eV.
Die bei Bindungsenergien von 779,7–780,0 eV, 54,1–54,6 eVund 529,4–529,8 eVauftretenden Emissionen
in den Co2p-, Li1s- und O1s-Spektren sind Kobalt, Sauerstoff und Lithium-Atomen des LiCoO2-Gitters
zuzuordnen. Die Satellitenstruktur im Co2p-Spektrum der in reinem Argon getemperten Probe bei einer
Bindungsenergie von 785,9 eVwird dem Auftreten von Co2+-Spezies (siehe Kapitel 5.3) zugeschrieben. Auf
Grundlage der Arbeit von Späth wird die Emission mit einem Abstand von 2,1 eV von der O1s-Hauptemission
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Li2O2 zugeordnet [224]. Die bei 285,1 eV auftretenden Komponente im C1s-Spektrum resultiert vom Kohlen-
stoff bzw. von Kohlenwasserstoffen [119].
In den XPS-Spektren ist insgesamt zu erkennen, dass sich das Ferminiveau aufgrund der Temperung in den
verwendeten Sauerstoffpartialdrücken verschiebt. Zusätzlich kommt es zur Bildung von Li2O2 sowie bei sehr
geringen Sauerstoffpartialdrücken zu einer Reduktion der Kobalt-Atome von Co3+ zu Co2+. Abbildung
7.2 a) zeigt die Bindungsenergie der Co2p-, O1s- und Li1s-Kernniveaus in Abhängigkeit des Sauerstoff-



















































Abbildung 7.2.: Verlauf der Bindungsenergieverschiebung der Li1s-, Co2p und O1s-Kernniveaus (a) sowie der
Austrittsarbeit (b) in Abhängigkeit des Sauerstoffpartialdrucks.
Bindungsenergien verschoben sind. Bei Temperung in einem Sauerstoffpartialdruck von etwa 1mbar beträgt
die Verschiebung 0,1 eVund nimmt bis auf den Wert 0,5 eV in reinem Argon zu. Zusätzlich ist in Abbildung
7.2 b) die aus UPS-Messungen bestimmte Änderung der Austrittsarbeit in Abhängigkeit des Sauerstoffpar-
tialdrucks dargestellt. Da die Proben Ox 2 und Ox 3 in den C1s-Spektren Kohlenstoffreste zeigen, ist davon
auszugehen, dass die bestimmten Austrittsarbeiten dieser beiden Proben von den Kohlenstoffadsorbaten
beeinflusst sein können. Aus diesem Grund werden im weiteren Verlauf nur die Austrittsarbeiten der Proben
Ox 1 und Ox4 betrachtet. Es ist zu erkennen, dass die Änderung der Austrittsarbeit nach Tempern in
hohem Sauerstoffpartialdruck von 1mbar 0,4 eVund bei Temperung in sehr niedrigem Sauerstoffpartialdruck
0,6 eVbeträgt. Werden diese Werte mit der Bindungsenergieverschiebung der Kernniveaus von 0,1 eVund
0,5 eVverglichen, so ist ersichtlich, dass Oberflächendipole ausgebildet werden.
Aus den Bindungsenergie- und Austrittsarbeitsveränderungen kann die elektronische Struktur der unter-
suchten Elektroden bestimmt werden. Abbildung 7.3 zeigt die schematischen Bandverläufe der beiden
Extremfälle von niedrigem (pO2 ≤ 10-4mbar) und hohem (pO2 ~ 0,7mbar) Sauerstoffpartialdruck. Es ist
zu erkennen, dass das Ferminiveau in beiden Fällen erhöht ist und dass Oberflächendipole von 0,1 bzw.
0,3 eV ausgebildet werden. Diese Art der Bandverbiegung tritt im Allgemeinen auf, wenn negative Ladung
an der Oberfläche akkumuliert. Tukamoto und Wolfenstine et al. diskutieren im Zusammenhang mit der
Leitfähigkeitsminderung von in sauerstoffarmen Atmosphären getemperten LiCoO2-Proben die Bildung von
Sauerstoffleerstellen unter der Zurücklassung von Elektronen als mögliche Ursache der Leitfähigkeitsminde-
rung [225, 226]. Dieser Mechanismus führt zur Auslöschung von Löchern und damit zu einer Erhöhung des
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Ferminiveaus und kann auch die Ursache für den hier beobachteten Anstieg des Ferminiveaus sein.
In Bezug auf die CVD-Synthese, bei der typischerweise Sauerstoffpartialdrücke von 0,03–0,1mbar vorliegen,
ist davon auszugehen, dass die gebildeten LiCoO2-Dünnschichten während der Synthese in der Oberflä-
chenregion an Sauerstoff verarmen und das Ferminiveau an der Oberfläche der Schichten erhöht ist. Wird
die Bindungsenergieverschiebung bei einem Partialdruck von 0,1mbar über Abbildung 7.2 a) abgeschätzt,
ist ein Wert zwischen 0,1 eVund 0,2 eV zu erwarten. Zusätzlich besteht die Möglichkeit, dass Li2O2 an der
Oberfläche gebildet wird.
(a) hoher Sauerstoffpartialdruck (b) niedriger Sauerstoffpartialdruck
Abbildung 7.3.: Schematische Darstellung des Banddiagramms einer in niedrigem Sauerstoffpartialdruck und in
hohem Sauerstoffpartialdruck getemperten LiCoO2-Dünnschichtelektrode.
7.3 Einfluss von CO2
Zur Untersuchung des Einflusses von CO2 auf die chemische Struktur der LiCoO2-Elektrode wurde eine
LiCoO2-Dünnschichtprobe in der Anodenkammer bei einem Druck von 10-2mbar für 30 Minuten einer
CO2-Atmosphäre ausgesetzt. Anschließend wurden XPS- und UPS-Messungen durchgeführt.
Abbildung 7.4 zeigt Co2p-, Li1s-, O1s- sowie C1s-Emissionsspektren der unbehandelten und der CO2-
ausgesetzen LiCoO2-Dünnschicht. Die Co2p-Spektren der Proben weisen neben den Hauptkomponenten
bei 779,8 eV die typischen Spin-Bahn-aufgespaltenen Komponenten bei Bindungsenergien größer 792 eV
sowie die typischen Satellitenstrukturen bei einer Bindungsenergie von 789,6 eV auf. Die Li1s-Emissionen
der Proben zeigen eine Komponente bei Bindungsenergien von 54,2-54,1 eV. In der O1s-Emission sind drei
Komponenten bei Bindungsenergien von 529,6 eV, 531,0 eV und 532,0 eV zu erkennen. Die C1s-Emission der




Abbildung 7.4.: Co2p- (a), Li1s- (b), O1s- (c) sowie C1s-Emissionsspektren (d) einer unbehandelten und einer
CO2 ausgesetzten LiCoO2-Dünnschichtprobe.
288,9 eV. In Abbildung 7.5 ist zusätzlich das mittels UPS-Messungen bestimmte Valenzbandspektrum der
unbehandelten und der mit CO2 in Kontakt gebrachten Probe abgebildet. Hier sind zwei breite Emissionen
bei 4,9 eVund 9,6 eV sowie eine sehr schwache Emission bei einer Bindungsenergie von 11,4 eV zu erkennen.
Die Komponenten bei 779,8 eV, 54,1 eV und 529,6 eV werden LiCoO2 zugeordnet. Die zusätzlich auftre-
tenden Komponenten in den O1s- sowie C1s-Emissionen können im Allgemeinen Kohlenstoffsauerstoff-
oder Kohlenwasserstoff-Verbindungen zugeordnet werden [119, 227]. Aufgrund der im C1s-Spektrum auftre-
tenden Emission bei einer Bindungsenergie von 288,9 eV, die eindeutig Li2CO3 zuzuordnen ist, wird die
Sauerstoffemission bei 531,1 eV ebenfalls Karbonatverbindungen zugeordnet. Die Komponente bei 532 eV
kann prinzipiell sowohl LiOH als auch Li2O2 zugeordnet werden [119]. Zur Identifikation wird im Folgenden
unterstützend das Valenzbandspektrum herangezogen. In der Arbeit von Ensling et al. wurden die Valenz-
bandsignaturen der Materialien Li2O, Li2O2 und LiOH mittels UPS und der Bildung von Differenzspektren
identifiziert [182]. Für Li2Owurde eine (relativ breite) Komponente bei 6,0 eV, für Li2O2 zwei Komponenten
bei 8,5 eVund 12,5 eV, für LiOH zwei Komponenten bei 7,5 eVund 11,0 eVund für Li2CO3 drei Komponenten
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(a)
Abbildung 7.5.: VB-Spektrum einer unbehandelten und einer CO2 ausgesetzten LiCoO2-Dünnschichtprobe sowie
das dazugehörige Differenzspektrum.
bei 8,4 eV, 13,1 eVund 15,2 eVgefunden. Durch die Zuordnung von Lithiumoxid in den XPS-Spektren
wird die Komponente bei 5,2 eVLithiumoxid zugeordnet. Die Abweichungen in der Bindungsenergie zu
den Ergebnissen von Ensling et al. können durch unterschiedliche Positionen des Ferminiveaus zustan-
de kommen. Die Peakmaxima werden somit bei den dargestellten Messungen tendenziell bei kleineren
Bindungsenergien erwartet. Unter Berücksichtigung dieser Tendenz kann der Peak bei 4,9 eVLi2O, der
Peak bei 9,6 eVLithiumhydroxid und die leichte Erhöhung bei 11,4 eVLithiumcarbonat zugeordnet werden.
Die zusätzlich zu erwartende Emission für Karbonate bei etwa 7 eV ist nicht zu erkennen. Es wird davon
ausgegangen, dass sie sich aufgrund der geringen Mengen an Li2CO3 und der unterschiedlichen Emissionen,
die in diesem Bereich aufgrund der vorhandenen Verbindungen auftreten, nicht stark vom Untergrund abhebt.
Die C1s-Komponente bei höheren Bindungsenergien kann, wie bereits erwähnt, Karbonatverbindungen, die
Komponente bei kleineren Bindungsenergien Kohlenstoff zugeordnet werden. Da weder die Co2p- noch die
Li1s-Emission auf eine Veränderung der chemischen Umgebung der jeweiligen Atomsorte hindeutet, können
die Hydroxid- und Karbonatverbindungen nicht eindeutig Lithium oder Kobalt zugeordnet werden. Aufgrund
der geringen Menge an Karbonat- und Hydroxid-Verbindungen, des geringen Wirkungsquerschnitts des
Lithiumatoms und der relativ nahen energetischen Lage der Li1s-Signale in LiCoO2, Li2CO3 und LiOH
wird klar, dass die XPS-Analyse nicht fähig ist, die geringen Mengen an gebildetem Lithiumkarbonat
und Lithiumhydroxid im Li1s-Niveau aufzulösen. Da zudem bekannt ist, dass auf LiCoO2-Oberflächen
Li2CO3-Passivierungsschichten gebildet werden [228], wird im weiteren Verlauf angenommen, dass es sich
bei den gemessenen Karbonat- und Hydroxid-Komponenten um LiOH und Li2CO3 handelt. Insgesamt ist
zu erkennen, dass durch den Kontakt der LiCoO2-Elektrode mit Kohlendioxid die Verbindungen Li2CO3,
Li2Ound LiOH auf der Oberfläche gebildet werden. Zusätzlich ist auch Kohlenstoff an der Oberfläche zu er-
kennen. In der Literatur wurden bei der Adsorption von CO2 auf unterschiedlichen Materialien verschiedene
Adsorbate nachgewiesen. In der Arbeit von Freud et al. wurden die Ergebnisse hierzu zusammengefasst
[229]. Im Wesentlichen wurden die Physisorption, die Chemisorption und die Dissoziation von CO2 sowie
die Karbonatbildung beobachtet. Die Karbonate können dabei nach der Adsorption auch bei höheren
Temperaturen im Bereich der Raumtemperatur stabil sein [229, 230]. Bei der Bildung von Karbonaten ist
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Tabelle 7.2.: Co2p-, Li1s-, O1s-Bindungsenergie sowie Austrittsarbeit der untersuchten Probe im unbehandelten
und im CO2 ausgesetzten Zustand.
nach Synthese nach CO2-Kontakt
EBin Li1s 54,3 eV 54,2 eV
EBin O1s 529,5 eV 529,4 eV
EBin Co2p 779,7 eV 779,6 eV
Austrittsarbeit 4,9 eV 4,4 eV
für gewöhnlich der Gittersauerstoff des Substrats beteiligt. Auf Grundlage der hier vorgestellten Ergebnisse
ist daher der in Formel 7.1 dargestellte Bildungsmechanismus für die beobachteten Karbonate denkbar.
2 Li+ + 2 e− + CO2 + OGitter −−→ Li2CO3 (7.1)
Diese Reaktion zeigt, dass Lithium an der Oberfläche von LiCoO2 reaktiv ist. Da die gebildeten Karbonate
nach dem Kontakt mit CO2 auf dem Substrat verbleiben, ist es wahrscheinlich, dass die auf der Oberfläche
gebildeten Karbonate stabil sind. Zur Bildung von Li2Oan der Oberfläche bedarf es zusätzlichen Sauerstoff.
Dieser sollte in dem verwendeten Aufbau prinzipiell nicht vorhanden sein. In der Literatur [230] wird auf
Metall- und Metalloxid-Oberflächen auch eine Zersetzung von chemisorbierten Karbonaten beobachtet.
Hierbei werden auf Metall-Oxiden als Reaktionsprodukte für gewöhnlich CO2 und auf der Oberfläche
gebundener Sauerstoff beobachtet. Es ist vorstellbar, dass dieser Sauerstoff als Quelle zur Li2O-Bildung zur
Verfügung steht. Eine weitere potenzielle Quelle könnte adsorbierter Sauerstoff sein. Für die zusätzlich zu
erkennenden LiOH- und Kohlenstoffverbindungen kann auf Grundlage der Ergebnisse kein Reaktionsme-
chanismus erarbeitet werden. Es ist vorstellbar, dass adsorbiertes Wasser eine Rolle bei der Bildung dieser
Verbindungen spielt, hierauf wird allerdings im weiteren Verlauf nicht detaillierter eingegangen. Tabelle
7.2 zeigt die Bindungsenergien der Li1s-, O1s- und Co2p-Kernniveaus sowie die Austrittsarbeit nach der
Synthese sowie nach Kontakt mit CO2. Es ist zu erkennen, dass eine sehr geringe Bandverbiegung nach oben
vorliegt. Dies deutet auf eine Akkumulation von positiven Ladungsträgern in LiCoO2 an der Grenzfläche
hin. Da Lithium-Ionen aus LiCoO2 in die Oberflächenschicht eingebaut werden, ist die Akkumulation von
Lithium-Ionen an der Grenzfläche unwahrscheinlich und es ist davon auszugehen, dass ein Elektronen-
transfer von LiCoO2 zu CO2 stattfindet. Diese Beobachtung passt auch zu dem in Formel 7.1 erarbeiteten
Reaktionsmechanismus.
7.4 Einfluss von H2O
Zur Untersuchung des Einflusses von Wasser auf die chemische und elektronische Struktur der LiCoO2-
Oberfläche wurde ein Adsorptionsexperiment an SoLiAS bei BESSY 2 durchgeführt. Die untersuchte
LiCoO2-Probe wurde hierbei mittels Kathodenzerstäubung in der zum BESSY 2 transferierten Anodenkam-
mer des Daisy-Bat synthetisiert. Zusätzlich wurde die Probenaufnahme mithilfe von flüssigem Stickstoff
auf 103K gekühlt. Anschließend wurde schrittweise Wasser auf der Probe adsorbiert und zwischen jedem
Adsorptionsschritt wurden XPS-Messungen durchgeführt. Der Kammerdruck betrug hierbei 1x10-7mbar
und es wurden unterschiedliche Expositionszeiten verwendet, die einer nominellen Adsorption von 0,1 L bis
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3,1 L entsprechen. Nach dem letzten Adsorptionsschritt wurde die Probe von dem gekühlten Manipulator




















































Abbildung 7.6.: Verlauf der Co2p- (a), O1s- (b), Li1s-Detailspektren (c) während des Wasser-
Adsorptionsexperiments. Die Spektren wurden nach Shirley Untergrund-korrigiert [231] und
auf die Maximalintensität normiert.
Abbildung 7.6 zeigt den Verlauf der Co2p-, O1s- und der Li1s-Spektren im unbehandelten Zustand, nach
Exposition von unterschiedlichen Mengen Wasser sowie nach dem Desorptionsschritt. Alle Detailspektren
zeigen eine ähnliche Bindungsenergieverschiebung während des Experiments, was auf eine Bandverbiegung
an der Oberfläche der Probe hindeutet.
Das Co2p-Emissionsspektrum der unbehandelten LiCoO2-Probe zeigt die typische Signatur mit Multiplett-
Aufspaltung aufgrund von Spin-Bahn-Kopplungseffekten [232–234]. Des Weiteren sind typische Satelli-
tenstrukturen zu erkennen. Die Position der Co2p-Emission bei 779,7 eV sowie der Abstand zwischen
Hauptemission und Satellit von 9,9 eV sind typische Werte für LiCoO2 und für Kobalt im Oxidationszustand
+3 [232, 235]. Nach dem ersten Adsorptionsschritt sind geringe, aber signifikante Veränderungen in der
Co2p-Emission zu erkennen, die sich im weiteren Verlauf des Adsorptionsexperiments nicht weiter verändern.
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Die Hauptemission zeigt dabei eine leichte Verbreiterung sowie eine Bindungsenergieverschiebung zu höheren
Bindungsenergienmit einem leicht verringerten Abstand der Satellitenstruktur von der Hauptemission
von 9,5 eV. Es kann mit diesem Experiment nicht abschließend geklärt werden, was diese Veränderung
der Co2p-Emission zu bedeuten hat. Weder die Veränderung des Oxidationszustands zu 2+ noch zu 4+
würde die Emission auf diese Weise verändern. Die Bildung von Co4+ ist für gewöhnlich nicht mit einer
Veränderung der Hauptemission-Satellit-Distanz, dafür aber mit einer Verringerung der relativen Intensität
des Satelliten verbunden [236, 237]. Die Bildung von Co2+-Ionen ist für gewöhnlich mit dem Auftreten einer
Satellitenstruktur mit einem Hauptemission-Satelliten-Abstand von etwa 6 eV verbunden [238, 239]. Es ist
daher naheliegend, nicht von einer Änderung des Oxidationszustands der Kobaltatome auszugehen. Die
Oxidation der Kobalt-Ionen kann zusätzlich auch aufgrund der Natur der Bandverbiegung ausgeschlossen
werden. Die beobachtete Bandverbiegung nach unten deutet darauf hin, dass negative Ladungen an der
Grenzfläche akkumuliert werden, was eine Reduktion des Kobalts hervorrufen sollte.
Die O1s-Emission der unbehandelten LiCoO2-Probe zeigt die typische Hauptkomponente bei 529,3 eV
(Komponente a) sowie eine Oberflächenkomponente bei 530,6 eV (Komponente b) [240]. Nach dem ersten
Adsorptionsschritt kommen weitere Emissionen bei kleineren und geringeren Bindungsenergien hinzu,
die durch vier Emissionsprofile angefittet werden können. Die Hauptkomponente liegt hierbei bei einer
Bindungsenergie von 531 eV, die Komponenten c, b’ und d bei Bindungsenergien von 529,3 eV, 532 eV und
533,4 eV. Die Komponente bei höchster Bindungsenergie (d) wird nach Henderson et al. adsorbiertem H2O
zugeordnet [241]. Der Verlauf der Valenzbandspektren in Abbildung 7.7 wird weiter unten beschrieben und
bestätigt diese Zuordnung. Die Komponente b’ bei geringer Bindungsenergie wird LiOH-Verbindungen
zugeordnet [181, 242]. Hierzu muss vermerkt werden, dass diese Komponente auch den zuvor bereits
anwesenden Oberflächenkomponenten zugeordnet werden kann, in diesem Fall aber nicht zugeordnet wurde.
Die Komponente c kann Verbindungen des Typs LiOx zugeordnet werden. Für Li2O können unterschiedliche
Bindungsenergie-Werte in der Literatur gefunden werden [180, 182]. Daher ist eine Zuordnung zunächst
nicht eindeutig möglich. In der Doktorarbeit von Ensling finden sich jedoch Referenzspektren, in denen Li2O-
Verbindungen, die in LiCoO2 als Verunreinigungen eingebaut wurden, in Relation zu den LiCoO2-Emissionen
gesetzt werden [55], was eine Auswertung ermöglicht. Die Spektren zeigen, dass Li2O-Verbindungen als
einzige lithiumhaltige Verunreinigungsverbindung bei kleineren Bindungsenergien als die Hauptemission
von LiCoO2 auftreten, was die Zuordnung zu Li2O schlüssig macht.
Mit weiterer Adsorption steigt die Intensität der Wasser zugeordneten Komponente an. Bei hohen Ad-
sorptionsmengen verschiebt sich diese Komponente zusätzlich zu höheren Bindungsenergien, was auf
Aufladungseffekte zurückzuführen ist. Die Hydroxid- und Oxidkomponenten nehmen während der Ad-
sorption nur wenig an Intensität zu. Nach der Desorption zeigt die O1s-Emission im Wesentlichen die
gleichen Komponenten wie beim ersten Adsorptionsschritt. Der Verlauf der O1s-Emissionen deutet daher
insgesamt darauf hin, dass zunächst eine chemische Wechselwirkung zwischen Wasser und der Elektrode
stattfindet und anschließend H2O molekular über H-Brückenbindungen physisorbiert wird. Die auftretenden
Bindungsenergieverschiebungen der einzelnen Komponenten können im Fall der Wasserkomponente auf
Aufladungseffekte zurückgeführt werden. Aufgrund der nach der Desorption weiterhin bestehenden Bin-
dungsenergieverschiebung im Fall der Komponenten a, b und c kann hier davon ausgegangen werden, dass
eine Bandverbiegung vorliegt.
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Tabelle 7.3.: Übersicht der im Wasseradsorptionsexperiment auftretenden Emissionen mit zugehöriger Bindungs-
energie (BE) und der zugeordneten chemischen Verbindung.
Komponente BE [eV] Zuordnung
O1s
a 529,3 Gittersauerstoff [199, 240]
b 530,6 Gittersauerstoff [199, 240]
b’ 532 LiOH [242, 243]
c 529,3 Li2O [55]
d 533 adsorbiertes H2O [241]
Li1s
e 55,6 LiOH [55, 180, 243]
f 53,9 Li2O[55]
Die Li1s-Emission der unbehandelten Probe zeigt ebenfalls die typische, leicht asymmetrische Form von
LiCoO2-Proben mit einer Hauptkomponente bei 54,1 eVund einer Oberflächenkomponente bei 54,9 eV
die bei kleinen Anregungsenergien gemessen wurden [233, 234, 242]. Nach dem ersten Adsorptionsschritt
verschiebt sich die Li1s-Emission zu höheren Bindungsenergien und zeigt eine signifikante Verbreiterung. Dies
deutet darauf hin, dass mindestens eine zusätzliche Komponente bei einer im Vergleich zur Hauptemission
kleineren Bindungsenergie auftritt. Das Spektrum kann mit drei Komponenten angefittet werden. Die
Komponente f bei kleineren Bindungsenergien von 53,9 eVkann prinzipiell Li2O oder Li2O2 zugeordnet
werden [182]. In diesem Fall ist die Zuordnung zu Li2O aufgrund der korrelierenden Komponenten in der
Sauerstoffemission schlüssiger. Die Komponente e bei hohen Bindungsenergien von 55,6 eVwird einer Kom-
bination aus Lithiumhydroxid [55, 180, 243] sowie den verbleibenden Oberflächenkomponenten zugeordnet,
die aufgrund unterschiedlicher chemischer Umgebungen der Lithiumatome an der Oberfläche im Vergleich
zum Volumen zustande kommt.





















Abbildung 7.7.: Verlauf der Valenzbandspektren während des Wasseradsorptionsexperiments. Die HOMO-Level
von Wasser wurden aus der Literatur entnommen [241, 244].
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Adsorptionsschritt zeigt das Spektrum zusätzliche Emissionen bei Bindungsenergien von 4–9 eV. Typische
Emissionen liegen für Li2O im Bindungsenergiebereich von 4,5 eVbis 10 eV, für LiOH im Bindungsenergie-
bereich von 7–10 eV [182, 245]. Die im Valenzbandspektrum beobachteten Emissionen sind somit konsistent



























Abbildung 7.8.: Verlauf der Bindungsenergien der Co2p-, O1s- und Li1s-Rumpfniveaus sowie der Austrittsarbeit in
Abhängigkeit der Wasser-Exponierung. Die Ausbildung des Grenzflächendipols δDipol ist ebenfalls
angedeutet.
mit der Anwesenheit von Li2O und LiOH, deren typische Emissionen im Bindungsenergiebereich von
4,5 eV–10 eV für Li2O und 7–10 eV für LiOH liegen [182, 245]. In den nachfolgenden Adsorptionsschritten sind
keine großen Veränderungen bei kleinen Bindungsenergien zu erkennen. Bei hohen Bindungsenergien von
6–13 eV sind hingegen signifikante Änderungen in der Emissionsstruktur zu erkennen, die den drei besetzten
Wasserorbitalen 1b1, 1b2, 3a1 von molekular adsorbiertem Wasser in Form von Eis zugeordnet werden
[241, 244]. Nach dem Desorptionsschritt ist zu erkennen, dass das Erscheinungsbild der Valenzbandemission
dem Spektrum des ersten Adsorptionsschrittes gleicht, was konsistent mit den Beobachtungen in den
Rumpfniveaus ist.
Abbildung 7.8 zeigt den Verlauf der Bindungsenergieverschiebung der Co2p-, O1s-, und Li1s-Emissionen
sowie den Verlauf des Betrags der Austrittsarbeit während des Adsorptionsexperiments. Es ist zu erkennen,
dass sich die Rumpfniveaus annähernd parallel zu höheren Bindungsenergien verschieben. Dies deutet darauf
hin, dass es während der Adsorption zu einer Bandverbiegung nach unten kommt (siehe Abb. 7.9). Die
Rumpfniveau-Verschiebung beträgt für die Co2p-Emission 1,0 eVnach dem ersten Adsorptionsschritt, steigt
während der Adsorption auf Werte von 1,3 eVan und beträgt nach der Desorption 1,2 eV. Die relative
Änderung der Austrittsarbeit beim ersten Adsorptionsschritt beträgt -0,3 eVund folgt während des Adsorp-
tionsexperiments annähernd dem Verlauf der Rumpfniveau-Verschiebungen. Nach langen Expositionszeiten
ist ein Maximum von -0,5 eV zu erkennen, welches nach der Desorption auf einen Wert von -0,2 eV sinkt.
Zusammenfassend kann aus den Daten geschlossen werden, dass die Wasserexposition von geringen Wasser-
mengen zur Ausbildung einer Grenzflächenschicht führt, was durch das Auftreten von neuen chemischen
Spezies im O1s- und Li1s-Spektrum ersichtlich ist. Nach der Ausbildung dieser Grenzschicht findet die
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Physisorption von Wasser statt, bei der sich die Oberflächenchemie der Elektrode nur wenig ändert. Die
nach dem Desorptionsschritt zu beobachtende Grenzflächenschicht ähnelt stark der beobachteten Grenzflä-
chenschicht nach dem ersten Adsorptionsschritt. Wird eine homogene Schicht angenommen, so kann mit
Formel 2.24 (Abschnitt 2.3) und mit der Signaldämpfung des Co2p-Signals nach dem Desorptionsschritt die
Schichtdicke der Grenzflächenschicht auf 0,5 nm abgeschätzt werden. Die Ausbildung der Grenzflächenschicht
wird von einer starken Bandverbiegung nach unten sowie einer Änderung der Austrittsarbeit begleitet. Da
die Bandverbiegung betragsmäßig die Änderung in der Austrittsarbeit überschreitet, ist davon auszugehen,
dass ein Grenzflächendipol an der Grenzfläche ausgebildet wird. Er ist ebenfalls in Abbildung 7.8 angedeutet.
Im Folgenden wird zunächst die Ausbildung der Grenzflächenschicht und anschließend die Eigenschaften der
bedeckten Elektrode diskutiert. Hierbei müssen vor allem Ladungstransfer-Aspekte berücksichtigt werden.
Zu beachten ist auch, dass sowohl elektronischer Ladungstransfer in Form von Löchern und Elektronen als
auch der ionische Ladungstransfer eine Rolle spielen können.
Die Ausbildung der Grenzflächenschicht ist im Wesentlichen nach dem ersten Kontakt zu Wasser abge-
schlossen und es ist daher relativ schwer, den Bildungsmechanismus genauer aufzuklären. Arbeiten von
Hausbrand et al., in denen geringe Wassermengen an LiCoO2-Elektroden adsorbiert wurden, berichten
davon, dass der Kontakt mit Wasser zur Bildung von LiOH führt [242]. Es kann daher vermutet werden,
dass Wasser zunächst dissoziativ auf LiCoO2 adsorbiert. Die in der Arbeit von Hausbrand et al. vermessene,
mit LiOH bedeckte Elektrode zeigt jedoch keine Bandverbiegung nach unten und keine Ausbildung von
LiOx-Verbindungen. Daraus kann geschlossen werden, dass im Vergleich zu dem hier vorliegenden Experi-
ment kaum elektrische Ladungsträger transferiert wurden.
In dem hier gezeigten Fall führt die Exposition mit Wasser zusätzlich zur Bildung von Li2O und zur
Ausbildung einer Bandverbiegung nach unten. Die Bandverbiegung sowie die damit korrelierten Verände-
rungen in den Austrittsarbeiten zeigen, dass Ladungstransfer an der Grenzfläche stattfindet und dabei
eine elektrochemische Grenzfläche ausgebildet wird, bei der negative Ladungen in der LiCoO2-Elektrode
akkumulieren. Es ist davon auszugehen, dass die Bildung der Grenzflächenschicht, die mit einem signifi-
kanten Lithium-Ionen-Transport zur und über die Grenzfläche verbunden ist, aufgrund einer energetisch
günstigen Lithium-Ionen-Position an der Grenzfläche oder einer hohen Solvationsenergie von Li+-Ionen in
H2O angetrieben wird.
Das daraus resultierende, bei negativerem Elektrodenpotential gelegene Ferminiveau kann den Elektronen-
übertrag zu H+-abgeleiteten Spezies an der Elektrodenoberfläche oder im Adsorbat begünstigen und so die
Bildung von Li2O ermöglichen. Dieser Vorgang ist in den Formeln 7.2–7.6 dargestellt.
Li+(LiCoO2) −−→ Li+(H2O) (7.2)
H2O −−→ H+ + OH− (7.3)
H+ + e−(LiCoO2) −−→ 0.5 H2 (7.4)
Li+(H2O) + OH− −−→ LiOH (7.5)
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2LiOH −−→ Li2O + H2O (7.6)
Der direkte Elektronentransfer zu Wasser wird aufgrund der großen Bandlücke von Wasser ausgeschlossen.
Zur Diskussion der Eigenschaften der mit der Grenzschicht bedeckten Elektrode ist in Abbildung 7.9 das
Banddiagramm der Elektrode nach dem Desorptionsschritt abgebildet. Zur Diskussion der experimentellen
Daten sind ebenfalls die elektronischen Niveaus von Wasser hinzugefügt.
Die Valenzbandposition (EV) und Vakuumniveauposition (Evac) der ursprünglichen LiCoO2-Elektrode
Abbildung 7.9.: Banddiagramm der LiCoO2-Elektrode nach dem Desorptionsschritt. Zusätzlich eingezeichnete
Energieniveaus sind das Homo-Niveau von Wasser sowie das Potential der Standardwasserstoff-
elektrode nach Sato [246]. Es sind zusätzlich die Reduktion von Wasser sowie die Generation von
Wasserstoff dargestellt.
sind aus dem Abstand des Valenzbandmaximums zur Fermienergie aus dem Valenzbandspektrum und
der Austrittsarbeit mit 0,2 eVbestimmt. Die Austrittsarbeit wurde über die Sekundärelektronenkante
für die unbedeckte und bedeckte Probe bestimmt und beträgt jeweils 5,1 eVund 4,9 eV. Das Leitungs-
bandmaximum von LiCoO2wurde mithilfe des in der Literatur veröffentlichten Werts der Bandlücke für
LiCoO2-Dünnschichten von 2,1 eV konstruiert [247]. Die Bandverbiegung wurde aus den Bindungsener-
gieverschiebungen der Co2p-Spektren ermittelt (siehe Abb. 7.8). Der Grenzflächendipol von 1,0 eV wurde
aus der Änderung der Austrittsarbeit von unbehandeltem LiCoO2 und LiCoO2 nach dem Desorptions-
schritt bestimmt. Die Valenzbandposition der überwiegend aus Li2O bestehenden Grenzflächenschicht
wurde mithilfe der Bindungsenergieposition der Li2O-Komponente aus den O1s-Emissionen und typischen
Rumpfniveau-Valenzband-Abständen für Li2O von 526,5 eVbestimmt [182, 183, 245]. Das Leitungsband der
Oberflächengrenzschicht wurde unter Verwendung der Bandlücke von >6 eV für Li2O abgeschätzt [248]. Der
Abstand vom HOMO-Level von Wasser zum Ferminiveau (3,4 eV) wurde aus der Lage des 1b1-Orbitals
im Valenzbandspektrum des vierten Adsorptionsschritts, bei dem Aufladungseffekte eine geringe Rolle
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spielen, bestimmt. Das Energieniveau der Standard-Wasserstoff-Elektrode H2/H+ ist nach der Literatur bei
einem Abstand von ∆E = 4, 5 eV in Relation zum Vakuumlevel angedeutet [249]. Bei der Betrachtung
von Abbildung 7.9 ist weiterhin zu beachten, dass die angedeutete Oberflächenschicht extrem dünn ist. Die
Elektrode wird somit nicht unbedingt komplett bedeckt und die Oberflächenschicht ist in Abbildung 7.9
überproportional dick dargestellt.
Das dargestellte Banddiagramm zeigt, dass eine Bandverbiegung nach unten vorliegt und ein Grenzflä-
chendipol ausgebildet wird, der in Abbildung 7.9 tendenziell an der Wasser-Reaktionsschicht-Grenzfläche
eingezeichnet wurde. Eine Bandverbiegung nach unten deutet darauf hin, dass negative Ladung im oberflä-
chennahen Volumen des LiCoO2-Substrates akkumuliert und dementsprechend Löcher abgezogen werden.
Die negative Ladung in der Oberflächenregion des LiCoO2wird mit Lithium-Ionen-Leerstellen, die eine
negative Ladung tragen, in Zusammenhang gebracht [242]. Die Bildung dieser Leerstellen sollte keine
Veränderung des Oxidationszustandes des Kobalts hervorrufen, weil die Elektronen im Gegensatz zur Inter-
kalationsreaktion in der LiCoO2-Phase verbleiben. Ihr Bildungsmechanismus kann mit diesem Experiment
jedoch nicht vollständig geklärt werden. Da die Bildung der Reaktionsschicht einen Elektronentransfer von
LiCoO2 zu Wasser erfordert, ist es unwahrscheinlich, dass Elektronen, die zur Herstellung des elektrochemi-
schen Gleichgewichts beitragen, aus dem Wasser stammen. Ein möglicher Ursprung dieser Elektronen ist
zusammen mit den in die Oberflächenschicht eingebauten Li+-Ionen das Volumen des-LiCoO2.
Der Li+-Ionen-Transfer aus LiCoO2 in eine adsorbierende Phase wurde bereits von anderen Mitarbeitern
der Arbeitsgruppe Oberflächenforschung beobachtet [233]. So wurde der Elektrolyt Diethylcarbonat an
einer LiCoO2-Elektrode adsorbiert. Dies resultierte in einem Li+-Ionen-Transfer aus der LiCoO2-Phase in
die Adsorbatphase. Der Unterschied zu den hier vorgestellten Experimenten ist, dass keine Reaktionsschicht
auf der Oberfläche gebildet wurde und die Li+-Ionen beim Desorptionsschritt zurück in die LiCoO2-Schicht
migrierten.
Zusammenfassend hat der Kontakt zu Wasser mehrere Effekte auf die Elektrode. Zum einen wird die Ausbil-
dung einer Grenzflächenschicht auf der Oberfläche der LiCoO2-Elektrode beobachtet. Diese Schicht besteht
aus oxidischen und hydroxidischen Lithiumverbindungen und besitzt eine Dicke im Subnanometerbereich.
Zum anderen wird durch die diskutierten Ladungstransfermechanismen eine Akkumulationsschicht von
negativen Ladungsträgern an der Grenzfläche ausgebildet. Die ausgebildete Grenzflächenschicht scheint bei
den gewählten experimentellen Parametern einen passivierenden Charakter zu besitzen, da sie bereits nach
dem ersten Adsorptionsschritt ausgebildet wird und in den Folgeschritten keine weitere elektrochemische
Reaktion mehr stattfindet.
7.5 Einfluss von Luft und eines Luft-Wasser-Gemischs
Bisher wurde der Einfluss von O2, CO2 und H2O separat untersucht. Während der MOCVD-Abscheidung
können allerdings alle drei Adsorbate in der Reaktoratmosphäre auftreten. Zur Untersuchung des Einflusses
einer solchen Atmosphäre wurde in diesem Kapitel Laborluft, die ein Gemisch aus O2, CO2 und H2O
darstellt, verwendet. Eine LiCoO2-Probe wurde nach ihrer Synthese aus dem UHV-System entfernt und
zwei Minuten der Laborluft ausgesetzt und anschließend wieder eingeschleust. Um zusätzlich eine erhöhte
Wasserkonzentration in der Atmosphäre nachzustellen, wurde eine weitere Probe aus dem UHV-System
entfernt, für eine Minute mit einem Wassertropfen benetzt, mit Stickstoff abgeblasen und anschließend
wieder in das UHV-System eingeschleust.
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Abbildung 7.10 zeigt Co2p-, Li1s-, O1s- sowie C1s-Detailspektren einer unbehandelten Probe sowie der
(a) (b)
(c) (d)
Abbildung 7.10.: Co2p- (a), Li1s- (b), O1s- (c) und C1s (d)-Emissionsspektren einer unbehandelten LiCoO2-
Dünnschicht, der Laborluft ausgesetzten LiCoO2-Dünnschicht sowie der mit einem Wassertropfen
benetzten LiCoO2-Dünnschicht.
behandelten Proben. Die Co2p-Emission der unbehandelten Proben zeigt das typische Erscheinungsbild
einer LiCoO2-Dünnschicht mit einer Hauptemission bei einer Bindungsenergie von 779,8 eV, den durch
Spin-Bahn-Kopplung entstehenden Emissionen sowie den typischen Satellitenstrukturen für Co3+-Ionen in
LiCoO2. Die Co2p-Emissionen der Luft und Wasser ausgesetzten Proben zeigen nach dem Kontakt mit
Luft bzw. Wasser keine neu auftretenden Emissionen. Es ist dementsprechend davon auszugehen, dass keine
neuen chemischen Spezies unter Beteiligung von Kobalt gebildet wurden. Das O1s-Detailspektrum der
unbehandelten Probe zeigt ebenfalls die typische Form einer LiCoO2-Dünnschicht mit einer Hauptemission
bei 529,5 eV sowie einer weiteren Komponente bei höheren Bindungsenergien, die Hydroxidverbindungen
zugeordnet wird [119]. Die mit Luft und dem Wassertropfen in Kontakt gebrachten Proben zeigen jeweils
zwei neue Komponenten in der O1s-Emission bei Bindungsenergien von 531,1 eVund 531,9 eV. Die Emission
bei 531,9 eVwird Li2CO3 zugeordnet. Die Emission bei 531,1 eVkann, wie in Kapitel 7.3 bereits bespro-
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chen, im Prinzip sowohl LiOH als auch Li2O2 zugeordnet werden. Aus diesem Grund wird zusätzlich das
Valenzbandspektrum betrachet. Abbildung 7.11 zeigt das Valenzbandspektrum der unbehandelten und
der mit Wasser und Luft in Kontakt gebrachten Probe sowie das aus beiden Spektren erhaltene Differenz-
spektrum. Es sind Emissionen bei Bindungsenergien von 5 eV, 6,7 eVund 9,6 eV zu erkennen. Wie bereits in
Kapitel 7.3 besprochen, können die Emissionen nach Ensling et al. den Verbindungen Li2CO3, LiOH und
Li2Ozugeordnet werden [182]. Aus diesem Grund wird auch die im Sauerstoffsignal auftretende Emission
bei 531,1 eVLiOH zugeordnet. Die C1s-Spektren zeigen nach dem Kontakt jeweils zwei neue Komponenten
bei Bindungsenergien von 285,1 eVund 288,8–288,9 eV. Die Komponente bei geringeren Bindungsenergien
kann Kohlenwasserstoff, die Komponente bei höherer Bindungsenergie Karbonatverbindungen zugeordnet
werden. Bei der Betrachtung aller Spektren kann zusätzlich keine wesentliche Bindungsenergieverschiebung
nach dem Kontakt mit Luft bzw. Wasser erkannt werden.
Insgesamt ist somit zu erkennen, dass bei Kontakt mit Laborluft oder bei Kontakt mit Wasser und Luft
auf LiCoO2-Oberflächen die Verbindungen Li2CO3 und LiOH entstehen. Auf Grundlage des Valenzband-
spektrums ist zudem davon auszugehen, dass geringe Mengen Li2Oan der Oberfläche vorliegen. Werden
die in diesem Abschnitt gezeigten Spektren mit den Spektren der mit CO2 in Kontakt gebrachten Probe
in Kapitel 7.3 verglichen, so ist zu erkennen, dass die Spektren eine starke Ähnlichkeit aufweisen und
ebenfalls Li2CO3 und LiOH an der Oberfläche gebildet werden. Für die Bildung von Li2CO3 wird daher der
gleiche Bildungsmechanismus, bei dem Lithium-Ionen und Elektronen aus dem LiCoO2 entfernt werden,
angenommen (siehe Kapitel 7.3). Für die Bildung von LiOH und Li2Okönnen ebenfalls die in den Formeln
7.5 und 7.6 in Kapitel 7.4 dargestellten Reaktionen angenommen werden.
(a)
Abbildung 7.11.: VB-Spektrum einer unbehandelten sowie einer Wasser und Luft ausgesetzten LiCoO2-
Dünnschichtprobe sowie das dazugehörige Differenzspektrum.
7.6 Zusammenfassung und Diskussion
In diesem Kapitel wurde der Einfluss von unterschiedlichen Gasen sowie eines Wasser-Luft-Gemischs auf die
chemische und elektronische Struktur von LiCoO2-Oberflächen untersucht. Je nach verwendetem Gas sind
unterschiedliche Bandverbiegungen und Zusammensetzungen der Oberflächen, die in Tabelle 7.4 zusammen-
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Tabelle 7.4.: Einfluss von gasförmigen Spezies auf die chemische Struktur sowie die an der Oberfläche auftretende
Bandverbiegung (∆ Ebb) von LiCoO2-Oberflächen.
∆ Ebb [eV] chemische Zusammensetzung der Oberfläche
O2 (pO2 ≤ 10-4mbar) 0,5 LiOH/Co2+




Luft + H2O 0 Li2CO3/LiOH/Li2O
gefasst sind, zu erkennen. Sowohl das Tempern in niedrigen und hohen Sauerstoffpartialdrücken als auch die
Adsorption von Wasser führen zu einer Veränderung der elektronischen Struktur der Oberfläche und einer
Erhöhung der Fermienergie. Im Vergleich hierzu beeinflussen CO2, Luft sowie ein Luft- und Wasser-Gemisch
die elektronische Struktur der LiCoO2-Oberflächen nur gering. Zusätzlich ist in Tabelle 7.4 zu erkennen,
dass je nach den verwendeten Gasen Spezies unterschiedliche Zusammensetzungen der LiCoO2-Oberfläche
erhalten werden. Beim Tempern in unterschiedlichen Sauerstoffpartialdrücken kommt es zur Ausbildung von
LiOH und zur Reduktion von Co3+-Ionen zu Co2+-Ionen an der Oberfläche. Bei Kontakt von LiCoO2mit
Wasser bildet sich eine Oberflächenschicht, die aus Li2Ound LiOH zusammengesetzt ist. Der Kontakt von
CO2, Luft oder einem Luft-Wasser-Gemisch mit der LiCoO2-Elektrode ergibt Li2CO3, LiOH und Li2Oan
der Oberfläche. Es ist weiterhin ersichtlich, dass in allen Gasphasen LiOH-Verbindungen gebildet werden.
Diese treten sowohl bei atmosphärischen Drücken als auch im UHV-System auf. Da diese Verbindung nur
bei der Anwesenheit von Wasser entsteht, ist anzunehmen, dass bereits sehr geringe Mengen an Wasser
ausreichen, um mit der LiCoO2-Elektrode zu LiOH zu reagieren.
Zur Ausbildung der genannten Oberflächenschichten werden in allen Fällen Lithium-Ionen aus der LiCoO2-
Oberfläche entfernt und in die neu gebildete Oberflächenschicht eingebaut. Zusätzlich werden auch elektro-
nische Ladungsträger zwischen Elektrode und Adsorbat transferiert oder an der Grenzfläche akkumuliert.
Im Fall des Temperns in geringen Sauerstoffpartialdrücken wurde die Verschiebung der Fermienergie auf
die Kompensation von Löchern durch die Bildung von Sauerstoffleerstellen zurückgeführt. Bei der Ad-
sorption von Wasser akkumulieren hingegen Lithiumleerstellen an der LiCoO2-Oberfläche, die aufgrund
des Li-Ionen-Ladungstransfers von LiCoO2 in die adsorbierte Phase entstehen. Zusätzlich ist auch bei den
Oberflächen, an denen keine starke Bandverbiegung vorliegt, davon auszugehen, dass bei der Bildung
der Li2CO3/LiOH/Li2O-Oberflächenschichten sowohl Elektronen als auch Li-Ionen von LiCoO2 in die
Oberflächenschicht transferiert werden.
Im Hinblick auf die MOCVD-Abscheidung ist davon auszugehen, dass die an den Oberflächen beobachteten
chemischen Reaktionen auch bei der Abscheidung der LiCoO2-Dünnschichten auftreten. Weiterhin ist
eine LiOH- und Li2CO3-freie Abscheidung nur unter dem Ausschluss von sowohl Wasser als auch CO2 im
Reaktionsgemisch zu erreichen. Da bereits sehr geringe Mengen an Wasser zur Bildung von LiOH führen und
Wasser bei der Zersetzung des Lithiumpräkursors Li-tert-butoxid als Reaktionsprodukt entsteht, ist es schwer
vorstellbar, dass die Synthese von LiCoO2-Oberflächen ohne geringe LiOH-Verunreinigungen möglich ist.
Ähnlich schwer ist es, CO2, welches durch die Reaktion des Kobaltpräkursors Cyclopentadienyldicarbonyl-
cobalt(I) mit Sauerstoff und auch als Reaktionsprodukt bei der Zersetzung von Li-tert-butoxid entstehen
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kann, im Reaktionsgemisch zu vermeiden. Da im Reaktionsgemisch weder Wasser noch CO2 vermieden
werden kann, ist die Bildung von Li2CO3 während der LiCoO2-Synthese bei den in dieser Arbeit verwendeten
Temperaturen, die unterhalb der Zersetzungstemperatur von Li2CO3 liegen, kaum zu verhindern.
Um die Bildung von Li2CO3 bei der MOCVD-Synthese von LiCoO2 zu vermeiden, sollte CO2 im Re-
aktionsgemisch vermieden werden. Dies kann z. B. durch die Wahl von anderen Präkursoren realisiert
werden. Zusätzlich kann LiCoO2 auch oberhalb der Zersetzungstemperatur von Li2CO3 abgeschieden werden.
Aufgrund der Resultate der in dieser Arbeit synthetisierten und getemperten LiCoO2-Schichten ist davon






Das Ziel der vorliegenden Arbeit war zum einen die Entwicklung eines MOCVD-Prozesses zur Abscheidung
von LiCoO2-Dünnschichtelektroden. Zum anderen sollte auch der HW-CVD-Prozess als Herstellungsprozess
von 3D-Dünnschicht-Siliziumanoden betrachtet und die Eigenschaften der Siliziumdünnschichten in Bezug
auf die Verwendung als Elektroden optimiert werden. Im Rahmen der Entwicklung des MOCVD-Prozesses
zur Abscheidung von LiCoO2-Elektroden wurde zusätzlich die Interaktion von LiCoO2mit verschiedenen
im Reaktorgasgemisch auftretenden Gasen untersucht.
In Kapitel 4 wurde zunächst die HW-CVD-Abscheidung von Siliziumdünnschichten und deren Eigenschaften
behandelt. Hierbei wurde zunächst die Struktur der Siliziumschichten in Abhängigkeit vom Prozessdruck
und der Substrattemperatur untersucht. Es wurde festgestellt, dass die Substrattemperatur und der Pro-
zessdruck die Mikrokristallinität der Schichten beeinflussen. Hohe Substrattemperaturen führen hierbei zu
Schichten mit einer hohen Mikrokristallinität von ρ=0,7, hohe Drücke und niedrige Substrattemperaturen
führen zu Schichten mit einer geringen Mikrokristallinität von ρ=0. Anschließend wurden die chemischen
Eigenschaften der Schichten untersucht und es wurde festgestellt, dass die Schichten nach der Synthese fast
keine Verunreinigungen aufweisen, bei Kontakt mit Luft allerdings eine SiO2-Passivschicht mit einer Dicke
von etwa 5 nm ausbilden. Um zu überprüfen, ob der verwendete Prozess zur Beschichtung von 3D-Substraten
geeignet ist, wurde ebenfalls die 3D-Bedeckungsfähigkeit der abgeschiedenen Schichten untersucht. Sie wurde
als unzureichend eingestuft, was den HW-CVD-Prozess zur Beschichtung von 3D-Strukturen ungeeignet
macht. Anschließend wurden die elektrochemischen Eigenschaften der Siliziumelektroden untersucht. Hierzu
wurden zunächst geeignete, elektrochemisch inaktive, Substrate getestet und Nickel als Substrat ausgewählt.
Die synthetisierten Silizium-Dünnschichten zeigten in CV-Messungen je nach eingestellter Mikrokristallinität
ein unterschiedliches Lithiumeinlagerungsverhalten. Schichten mit hoher Mikrokristallinität zeigten das für
kristallines Silizium zu erwartende Verhalten mit einer Lithiumeinlagerung bei einem Potential von etwa
0,06V vs. Li/Li+. Schichten mit geringer Mikrokristallinität zeigten das für amorphes Silizium zu erwartende
Verhalten mit der typischen Nieder- und Hochvolt-Lithiumeinlagerung bei Potentialen von etwa 0,06V
vs. Li/Li+ und 0,19V vs. Li/Li+. Mittels galvanostatischer Zyklierung wurde zusätzlich festgestellt, dass
die Mikrokristallinität einen Einfluss auf die Zyklenstabilität hat. Schichten mit einer Mikrokristallinität
von 0,5 zeigten hierbei die höchste Zyklenstabilität, während amorphe Siliziumschichten die schlechteste
Zyklenstabilität zeigten. Um zu evaluieren, inwiefern Schichtspannungen, die aufgrund der mechanischen
Ausdehnung des Siliziums während der Lithiumein- und -Auslagerung auftreten, die Zyklierbarkeit der
Elektroden minimieren, wurde eine Siliziumdünnschicht auf einem Nickelnetz aufgebracht und anschließend
galvanostatisch zykliert. Hierbei wurde festgestellt, dass die Zyklierbarkeit dieser Elektrode im Vergleich
zu Referenzelektroden, die auf einem planaren Substrat aufgebracht wurden, erheblich gesteigert werden
konnte. Hieraus wurde geschlossen, dass die Zyklierbarkeit aufgrund der während des Zyklierens auftreten-
den mechanischen Spannungen in den Schichten limitiert ist. Auf Grundlage dieser Erkenntnis und von
Literaturdaten wurde geschlossen, dass die unterschiedlichen Zyklierbarkeiten der Proben mit verschiede-
nen Mikrokristallinitäten aufgrund von mechanischen Spannungen, die sich im ersten Einlagerungszyklus
ausbilden, auftreten. Verglichen mit Literaturdaten zeigten die Silizium-Dünnschichtelektroden auf dem
planaren Nickel-Substrat relativ schlechte Zyklenstabilitäten. Zur Verwendung als Modellelektroden in
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Dünnschichtbatterien wurde ihre Funktionalität allerdings als ausreichend eingestuft.
In Kapitel 5 wurde die Abscheidung von LiCoO2-Dünnschichten mittels MOCVD behandelt. Hierbei
wurde zunächst der Aufbau des MOCVD-Reaktors beschrieben. Anschließend wurde auf Grundlage
von TGA-Untersuchungen Li-tert-butoxid als Lithiumpräkursor ausgewählt. Als Kobaltpräkursor wur-
de Cyclopentadienyldicarbonyl-cobalt(I) ausgewählt. Anschließend wurden zunächst die Abscheidungen von
Kobaltoxid- und Lithiumoxid unabhängig voneinander betrachtet. Hier wurde der Einfluss des Sauerstoff-
partialdrucks und der Substrattemperatur auf die chemische Zusammensetzung und die Morphologie von
Kobaltoxid- und Lithiumoxid-Dünnschichten erarbeitet. Bei der Kobaltoxid-Abscheidung wurde festgestellt,
dass ein höherer Sauerstoffpartialdruck die Abscheidung von Co3O4 gegenüber CoO begünstigt. Geringe Sau-
erstoffpartialdrücke führen hingegen zur Abscheidung von metallischem Kobalt. Zusätzlich wurde festgestellt,
dass Cyclopentadienyldicarbonyl-cobalt(I) bei Abwesenheit von Sauerstoff kaum reaktiv ist und Schichten
mit hohem Kohlenstoffgehalt und metallischem Kobalt erhalten wurden. Bei der Lithiumoxid-Abscheidung
wurde festgestellt, dass geringe Sauertoffpartialdrücke zur Abscheidung von nahezu verunreinigungsfreien
Schichten führen, während erhöhte Sauerstoffpartialdrücke Schichten mit hohen Li2CO3-Gehalten ergeben.
Sowohl für die Kobaltoxid- als auch die Lithiumoxid-Abscheidung hat die Substrattemperatur keinen
Einfluss auf die chemische Struktur der Schichten. Weiterhin wurde der Einfluss der Substrattemperatur, des
Sauerstoffpartialdrucks sowie der Präkursorenflüsse auf die Abscheideraten von Kobaltoxid- und Lithiumoxid-
Abscheidung untersucht. Hierbei wurden für beide Abscheidungen Temperaturbereiche identifiziert, in denen
die Dünnschichten transport- bzw. reaktionskontrolliert abgeschieden werden. Die Aktivierungsenergien der
Abscheidereaktionen von Li-tert-butoxid und Cyclopentadienyldicarbonyl-cobalt(I) wurden bestimmt. Aus
diesen Untersuchungen konnte abgeleitet werden, dass zur Synthese von LiCoO2-Dünnschichten mittlere
Sauerstoffpartialdrücke verwendet werden sollten.
Auf Grundlage der Abhängigkeit der Abscheideraten der Kobaltoxid- und Lithiumoxid-Abscheidungen von
Substrattemperatur, Sauerstoffpartialdruck sowie den Präkursorflüssen wurde zunächst ein zur Abscheidung
von LiCoO2 geeignetes Parameterfeld erarbeitet. Anschließend wurde der Einfluss der verwendeten Temper-
schritte auf LiCoO2-Dünnschichten berücksichtigt. Es wurde festgestellt, dass ein Temperschritt bei 550 °C
im Wesentlichen dazu führt, dass Kobaltatome zur Oxidationsstufe 3+ aufoxidiert werden, Präkursorreste
aus der Probe entfernt werden und es teilweise zur Ausbildung der HT-LiCoO2- und LT-LiCoO2-Phase
kommt. Bei dem HT-Temperschritt werden zusätzlich Li2CO3-Verbindungen zu Li2Ound CO2 zersetzt
und Kobaltoxidrückstände können mit dem frei gewordenen Li2Ozu HT-LiCoO2 reagieren. Zusätzlich wird
LT-LiCoO2 vestärkt zu HT-LiCoO2 umgesetzt. Weiterhin wurde der Einfluss der Substrattemperatur, des
Sauerstoffpartialdrucks und der Lithiumquellentemperatur auf die Schichtzusammensetzung, insbesondere
das Li/Co-Verhältnis, von bei 550 °C getemperten LiCoO2-Proben untersucht. Hierbei wurde festgestellt,
dass die untersuchten Prozessparameter die Reaktionsrate oder die Konzentration einer der beiden Prä-
kursoren verändern und somit das Li/Co-Verhältnis der synthetisierten Schichten beeinflussen. Es konnte
zusätzlich festgestellt werden, dass Schichten unabhängig von den verwendeten Abscheideparametern bei
gleichem Li/Co-Verhältnis auch die gleiche Schichtzusammensetzung mit den gleichen Fremdphasen aufwei-
sen. Schichten mit hohem Li/Co-Verhältnis setzen sich aus den Verbindungen Li2O, Li2CO3, Co3O4 (amorph),
LT-LiCoO2 und HT-LiCoO2 zusammen. Schichten mit niedrigem Li/Co-Verhältnis bilden die Verbindungen
Co3O4 und HT-LiCoO2. Die Synthese von LiCoO2-Schichten mit einem Li/Co-Verhältnis von eins war trotz
der umfangreichen Variation unterschiedlicher Prozessparameter nicht möglich. Um verunreinigungsfreie
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LiCoO2-Dünnschichten zu erhalten, wurde im weiteren Verlauf ein Temperschritt bei 800 °C verwendet.
Hiermit konnten nahezu verunreinigungsfreien HT-LiCoO2-Dünnschichten erhalten werden. Die Charakteri-
sierung mittels REM zeigte zusätzlich, dass die auf diese Weise synthetisierten Schichten eine partikuläre
nadelförmige Morphologie aufweisen und dass 3D-Strukturen mit dem verwendeten Prozess beschichtet
werden können. Hierbei unterscheidet sich die Abscheiderate zwischen Grabenboden und dem Zwischengra-
benbereich um den Faktor 3,2. Die elektrochemischen Eigenschaften der mittels MOCVD synthetisierten
LiCoO2-Dünnschichten wurden mit gesputterten Schichten und der Literatur verglichen. Hierbei konnte
gezeigt werden, dass MOCVD-Schichten im Vergleich zu gesputterten Schichten und zu Literaturdaten gute
Kapazitäten und gute Zyklierbarkeiten aufweisen.
Zusätzlich wurden auch die elektrochemischen Eigenschaften beider Elektrodenarten, der Silizium- und
der LiCoO2-Dünnschichtelektroden, im Dünnschichtbatterieverbund untersucht. Hierbei wurde festgestellt,
dass beide Elektrodenschichten zunächst die erwartete Aktivität aufweisen. Bei der Siliziumanode ist eine
Lithiumauslagerung nach dem ersten Ladevorgang allerdings nicht mehr möglich. Als Ursache wird hier die
Lithium-Ionen-Diffusion an die Oberfläche der Dünnschichtbatterie vermutet, wo Li2Ogebildet wird und die
Lithium-Ionen dementsprechend gebunden werden. Bei der Dünnschichtbatterie mit LiCoO2-Kathode konnte
die Dünnschichtbatterie nur bis zu einem Potential von 3,6V vs. Li/Li+geladen werden, anschließend kam es
zu einem Bauteilversagen. Das Versagen der Dünnschichtbatterie mit MOCVD-LiCoO2-Elektrode wurde der
nadelartigen Struktur der Elektrode, die zu einem leichteren elektrischen Durchbruch der Elektrolytschicht
führt, zugeschrieben.
In Kapitel 7 wurde anschließend die Wechselwirkung zwischen LiCoO2-Schichten und typischen im Reak-
tionsgas vorkommenden gasförmigen Spezies untersucht. Hierzu wurden LiCoO2-Dünnschichten mit den
chemischen Spezies O2, CO2, H2O sowie Laborluft ausgesetzt und mittels Röntgenphotoelektronenspektro-
skopie untersucht. Hierbei wurde festgestellt, dass bei Kontakt zu den verschiedenen Gasen unterschiedliche
chemische Grenzschichten ausgebildet werden. Bei allen Gasen entstand LiOH an der Oberfläche. Bei
zusätzlicher CO2-Exposition wurde durch die Reaktion von CO2 mit LiOH zusätzlich Li2CO3 an der
Oberfläche gebildet. Die durchgeführten Experimente zeigten damit, dass bereits sehr geringe Mengen an
Wasser ausreichen, um durch die Reaktion von Wasser und CO2 Lithiumkarbonat-Verunreinigungen auf
der LiCoO2-Oberfläche zu bilden. Da Wasser im Prinzip nie komplett aus einem Reaktor ausgeschlossen
werden kann, wurde hieraus geschlossen, dass die Synthese von verunreinigungsfreiem LiCoO2 in dem
verwendeten Prozessfenster daher nur bei vollständigem Ausschluss von CO2 durchführbar ist. Der Kontakt
zwischen LiCoO2 und Wasser bzw. Sauerstoff führt dazu, dass sich die Bandstruktur aufgrund der Bildung
von Sauerstoff- und Lithiumleerstellen ändert und eine Bandverbiegung nach unten ausgebildet wurde. Die
Bildung solcher Grenzflächenphasen beeinflusst durch veränderte Barrieren die weitere Reaktivität oder, in
Batterieanordnungen, den Lithium-Ionen-Transfer.
Zusammenfassend wurde mit den in dieser Arbeit erarbeiteten Abscheidungsprozessen und synthetisierten
Elektroden ein weiterer Teilschritt für die Realisierung einer 3D-Dünnschichtbatterie erarbeitet. Der HW-
CVD-Prozess eignet sich zur Abscheidung von Siliziumdünnschichtanoden, die als Modellelektroden für
planare Dünnschichtbatterien verwendet werden können. Es ist anzunehmen, dass die Zyklenstabilität durch
eine Strukturierung oder durch eine großzügige Kapazitätsauslegung der Silizium-Anoden weiter erhöht
werden kann. Der entwickelte MOCVD-Prozess ist eine wichtige Grundlage zur weiteren Entwicklung und
Erforschung von 3D-Dünnschichtbatterien, da mit der Entwicklung des Abscheideprozesses die Möglichkeit
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geschaffen wurde, 3D-strukturierte Substrate mit einem Kathodenmaterial mit guten elektrochemischen
Eigenschaften zu beschichten. Die Erkenntnisse im Bereich der Wechselwirkung zwischen im Reaktionsgas
vorkommenden chemischen Spezies und der LiCoO2-Dünnschicht legen jedoch nahe, zur weiteren Optimie-
rung des MOCVD-Abscheideprozesses weitere Präkursormaterialien zu testen. Zum anderen liefern sie einen




Weiterführend bieten sich unter anderem Untersuchungen an der Siliziumelektrode an. Neben der Mikrostruk-
tur kann beispielsweise der Einfluss des Wasserstoff-Gehalts auf die elektrochemischen Eigenschaften der
Schichten untersucht werden. Zusätzlich bietet sich die weitere Optimierung der 3D-Beschichtungsfähigkeit
der Silizium-Abscheidung an. Hierzu können beispielsweise andere Siliziumverbindungen als Präkursoren
verwendet werden. Auf Grundlage der in dieser Arbeit erarbeiteten Ergebnisse sind zudem weitere Grenz-
flächenuntersuchungen an Siliziumanoden von Interesse, wie z. B. die Untersuchung der Silizium/LiPON-
Grenzfläche. Zum anderen können auch Bauteileigenschaften wie z. B. der Zelleninnenwiderstand, der
unter anderem von Ladungstransferwiderständen abhängt, oder die Verkapselung der Dünnschichtbatterien
untersucht bzw. weiterentwickelt werden.
Für die MOCVD-Abscheidung von LiCoO2 ist ebenfalls weiteres Verbesserungspotential zu erkennen. Zum
einen kann der bestehende Prozess weiter verbessert werden. So konnte in dieser Arbeit der Sauerstoffparti-
aldruck, der im Zusammenspiel mit Li-tert-butoxid die Bildung von Li2CO3 fördert, aufgrund der schwachen
Reaktivität des Kobaltpräkursors bei geringen Sauerstoffpartialdrücken nicht verringert werden. Die Unter-
stützung des Abscheideprozesses mittels einer Plasmaanregung könnte eine Zersetzung des Kobaltpräkursors
bei geringen Sauerstoffpartialdrücken erlauben und somit eine Möglichkeit bieten, die Bildung von Li2CO3 zu
unterbinden. Die LiCoO2-Abscheidung kann zudem bei Temperaturen durchgeführt werden, die deutlich
oberhalb der Zersetzungstemperatur von Li2CO3 liegen. Dies war aufgrund der Temperaturbegrenzung
der verwendeten Probenheizung in dieser Arbeit nicht möglich. Zum anderen können die Reaktionen der
Präkursoren Li-tert-butoxid und Cyclopentadienyldicarbonyl-cobalt(I) sowie weiterer potenziell geeigneter
Präkursoren mit Gasen, die während des Prozesses entstehen, wie z. B. CO2 und H2O, mittels XPS noch
detaillierter untersucht werden. Auf Grundlage der in dieser Arbeit generierten Daten sollten hierbei auch
die Reaktionsprodukte, z. B. mittels Massenspektroskopie, untersucht werden. Von besonderem Interesse
ist hierbei die Bildung von CO2, da dadurch Li2CO3 in die Schichten eingebaut wird. Zur Untersuchung
der Reaktionen unterschiedlicher Präkursoren mit unterschiedlichen Reaktivgasen bieten sich der bereits
aufgebaute Reaktor und die XPS-Analyse am Daisy-Bat an.
In Bezug auf 3D-Dünnschichtzellen wurde in dieser Arbeit durch die Entwicklung eines Beschich-
tungsprozesses, der in der Lage ist, 3D-Strukturen zu beschichten, die Möglichkeit eröffnet, erste 3D-
Dünnschichtelektroden herzustellen und zu charakterisieren. In weiterführenden Arbeiten können mit der
zusätzlichen Entwicklung eines Feststoffelektrolyt-Beschichtungsprozesses prinzipiell 3D-Batterien hergestellt
und charakterisiert werden. Von besonders großem Interesse ist hierbei die Untersuchung des Kapazitätszu-
wachses und des Ladungtransferwiderstandes, die mittels elektrochemischer Methoden untersucht werden
können.
Als weiterführende Arbeiten zum Einfluss von Gasen auf die chemischen und strukturellen Eigenschaften
von LiCoO2-Elektroden bietet sich die detailliertere Untersuchung von Lithium-Ionen-Transferprozessen an.
Bei der Bildung von Oberflächenschichten scheint der Lithium-Ionen-Transfer eine wesentliche Rolle zu
spielen. Weiterführend bietet sich hierzu die Untersuchung der Grenzflächen von LiCoO2 zu unterschiedlichen
Materialien an. Potenzielle Modellsysteme können der Kontakt von LiCoO2 zu Feststoffpräkursoren oder
zu typischen Anodenmaterialien sein. Beim Kontakt zwischen LiCoO2 und Anodenmaterialien ist davon
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Erste Resultate der MOCVD-Abscheidung von LiCoO2
Bei der Vermischung der Präkursoren kann es zu Wechselwirkungen der beiden Präkursoren in der Gasphase
kommen, die z. B. zur Bildung von Verunreinigungen oder zur Bildung von Partikeln führen können und
eine Abscheidung der gewünschten Schicht erschweren. Zusätzlich können die Reaktivitäten der Präkursoren
sehr weit auseinander liegen, so dass ein Li/Co-Verhältnis von eins unabhängig von der Parameterwahl nicht
erreicht werden kann. Aus diesem Grund wurde nach der Auswahl der Präkursoren in ersten Experimenten
getestet, inwiefern sich die gewählte Präkursorkombination zur Abscheidung von LiCoO2-Schichten eignet.
Hierzu wurden in einem ersten Reaktoraufbau Abscheideraten der beiden Präkursoren in Abhängigkeit der
Substrattemperatur bestimmt. Anschließend wurde eine LiCoO2-Dünnschicht synthetisiert, bei der über
die Substrattemperatur ein geeignetes Li/Co-Verhältnis eingestellt wurde. Die Synthesetemperatur betrug
430 °C und die Schicht wurde nach der Synthese einem Temperschritt von 550 °C in Sauerstoffatmosphäre
ausgesetzt. Als Substrat wurde ein platiniertes Siliziumsubstrat verwendet. Die Schicht wurde anschließend
mittels XPS, XRD, Raman-Spektroskopie sowie mittels Rasterelektronenmikroskops charakterisiert. Im
Folgenden sind zunächst die Abscheideratenbestimmung und die zur LiCoO2-Abscheidung verwendeten
Abscheideparameter dargestellt. Anschließend sind die Ergebnisse der Charakterisierungen dargestellt.
Wesentliche Unterschiede zu dem in Kapitel 5.1 dargestellten Reaktor sind die Probenheizung, die nicht vor-
handene Vorheizung der Prozessgase sowie die Präkursorzufuhr, die in getrennten Rohren ohne Verwendung
einer Mischkammer von der Seite erfolgt. Als Probenheizung wurde eine Halogenlampenheizung verwendet.
Nähere Informationen zur Probenheizung finden sich in Referenz [123].
Abscheideratenkurven und verwendete Abscheideparameter
Abbildung A.1 zeigt die logarithmische Auftragung der Abscheideraten der mittels Li-tert-butoxid und
Cyclopentadienyldicarbonyl-cobalt(I) synthetisierten Dünnschichten. Zur Synthese dieser Schichten wurde
jeweils nur ein Präkursor in den Reaktorraum eingeleitet. Wird eine komplette Umsetzung der beiden
Präkursoren zu Li2Ound Co3O4 angenommen, so ist bei einem Abscheideratenverhältnis von 1,79 mit der
Abscheidung einer stöchiometrischen LiCoO2-Schicht zu rechnen. Aus diesem Grund wurde für den ersten
Versuch der LiCoO2-Schichtabscheidung eine Substrattemperatur von 430 °C verwendet. Tabelle A.1 zeigt
alle zur Abscheidung der in Kapitel A vorgestellten Schicht verwendeten Abscheideparameter.
Tabelle A.1.: Verwendete Abscheideparameter der in Kapitel A synthetisierten LiCoO2-Dünnschicht. Mit TSub
Substrattemperatur, pReaktor Prozessdruck, pOx Sauerstoffpartialdruck, Fgesamt Gesamtfluss,
FLi Lithiumpräkursorfluss, TLi Lithiumquellentemperatur und FCo Kobaltpräkursorfluss.
TSub pReaktor pOx Fgesamt FLi TLi FCo
[°C ] [mbar] [mbar] [sccm] [sccm] [°C ] [sccm]















































Abbildung A.1.: Logarithmische Auftragung der Abscheideraten von Dünnschichten aus Li-tert-butoxid und
Cyclopentadienyldicarbonyl-cobalt(I) sowie das daraus errechneten Abscheideratenverhältnis
VRaten in Abhängigkeit der inversen Substrattemperatur.
Eigenschaften von LiCoO2-Dünnschichten
Abbildung A.2 zeigt die Co2p-, Li1s-, O1s- sowie C1s-Emissionen der synthetisierten Probe. Die Co2p-
Emission der synthetisierten Probe zeigt eine Hauptkomponente bei einer Bindungsenergie von 780,1 eV,
sowie Satellitenstrukturen bei einer Bindungsenergie von 790,0 eV. Zusätzlich sind die aufgrund von Spin-
Bahn-Kopplung auftretenden Komponenten bei Bindungsenergien von 795,3 eV bis 805,2 eV zu erkennen.
Die Li1s-Emission der unbehandelten Probe zeigt drei Komponenten bei Bindungsenergien von 52,9 eV
53,9 eV und 55,2 eV. Die Sauerstoffemission zeigt ebenfalls drei Komponenten bei Bindungsenergien von
528,0 eV, 529,2 eV und 531,6 eV und die Kohlenstoffemissionen zeigen eine Emission bei Bindungsenergien
von 289,9 eV.
Anhand der Satellitenstruktur im Co2p-Signal ist zu erkennen, dass die Kobaltatome im Oxidationszustand
Co3+ vorliegen [171–173]. Die beobachteten Komponenten in der Li1s-Emission können, wie in Kapitel
5.4.1 erläutert, Lithiumatomen im LiCoO2-Gitter sowie in Li2CO3 und Li2Ozugeordnet werden. Die drei
Komponenten der Sauerstoffemission werden Sauerstoff im LiCoO2-Gitter, in Li2CO3 und Li2Ozugeordnet
Tabelle A.2.: Atomare Lithium-, Kobalt-, Sauerstoff- und Kohlenstoff-Anteile der synthetisierten LiCoO2-
Dünnschicht.
Li [at%] Co [at%] O [at%] C [at%]

























































Abbildung A.2.: Co2p- (a), Li1s- (b), O1s- (c) sowie C1s-Emissionsspektren (d) der zur Überprüfung der Eignung
der Präkursorkombination synthetisierten LiCoO2-Probe. Zur Fremdphasenidentifikation sei auf
Kapitel 5.4.1 verwiesen.
[119, 199]. Die C1s-Emission wird Li2CO3 zugeordnet. Tabelle A.2 zeigt die aus den XPS-Daten bestimmten
atomaren Lithium-, Kobalt-, Sauerstoff- und Kohlenstoff-Anteile der synthetisierten Schicht. Es ist zu
erkennen, dass die Schicht mit einem atomaren Li-Anteil von 27% und einem atomaren Co-Anteil von
15% einen leichten Lithiumüberschuss aufweist. Des Weiteren ist zu erkennen, dass die LiCoO2-Schicht
einen Kohlenstoffanteil von 4% enthält. Aus den XPS-Spektren ist ersichtlich, dass die Kohlenstoffatome im
Wesentlichen in Form von Li2CO3 vorliegen. Auf Grundlage der XPS-Messungen ist insgesamt zu schließen,
dass eine LiCoO2-Dünnschicht mit Li2CO3- und Li2O-Verunreinigungen abgeschieden wurde.
Abbildung A.3 a) zeigt das Diffraktogramm sowie die Raman-Messung b) der synthetisierten Probe. Zusätz-
lich sind die zu erwartenden Reflexe mit ihrer relativen Intensität aus Pulverdaten durch farbige Striche
angedeutet. Es ist zu erkennen, dass das Diffraktogramm bei den für HT-LiCoO2 zu erwartenden Werten
Reflexe zeigt [41, 45, 202]. Zusätzlich sind Reflexe zu erkennen, die kubischem Platin, also dem Substrat,
zugeordnet werden können [250]. Ein weiterer Reflex bei 21° konnte keiner infrage kommenden Verbindung
zugeordnet werden. Im Bereich von 65°–67° sind die (018)- und (110)-Reflexe der HT-LiCoO2-Phase zu
erkennen. Verglichen mit den dargestellten relativen Reflexintensitäten aus Pulverdaten ist die relative
Intensität des (003)-Reflexes im Diffraktogramm der gemessenen Probe stark erhöht. Hieraus kann geschlos-
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sen werden, dass die synthetisierten LiCoO2-Dünnschicht eine Vorzugsorientierung in (003)-Orientierung
aufweist.
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Abbildung A.3.: Röntgendiffraktogramm sowie Raman-Spektrum der synthetisierten LiCoO2-Dünnschicht. Zur
Indizierung der Reflexe wurden die Quellen [45, 250] verwendet.
ist zu erkennen, dass zwei Streubanden bei 487,1 cm-1 und 597,2 cm-1 auftreten. Nach Kapitel 5.4.1 kön-
nen diese Streubanden der HT-Phase von LiCoO2 zugeordnet werden. Geringe LT-LiCoO2- und Co3O4-
Verunreinigungen, die in Raman-Messungen einfacher zu identifizieren sein sollten als in XRD-Messungen,
können aufgrund der Raman-Messung ausgeschlossen werden. Zusammenfassend zeigen sowohl XRD- als
auch Raman-Messungen, dass mit der verwendeten Präkursorkombination und dem verwendeten Prozess
die Synthese von HT-LiCoO2-Dünnschichten mit einem geringen Anteil an Fremdphasen möglich ist.
Abbildung A.4 zeigt REM-Aufnahmen der synthetisierten Probe. Es ist zu erkennen, dass die abgeschiedene
Schicht Risse aufweist. Bei der Verwendung von platinierten Siliziumwafern als Substrat wurde ein Ablösen
der Schichten direkt nach dem Temperschritt bzw. nach Lagerung in der Glovebox festgestellt. Das Substrat
wurde daher als ungeeignet eingestuft und es wurden im weiteren Verlauf der Arbeit andere Substrate
verwendet. Werden die Risse nicht weiter beachtet, so ist zu erkennen, dass eine kompakte multikristalline
LiCoO2-Schicht mit Kristallitgrößen von etwa 0,75 µmabgeschieden wurde.
Zusammenfassend deuten diese XPS-, XRD-, Raman- und REM-Daten darauf hin, dass mit dem Präkur-
sorsystem Cyclopentadienyldicarbonyl-cobalt(I)/Li-tert-butoxid HT-LiCoO2-haltige Schichten mit geringen
Li2CO3- und Li2O-Verunreinigungsanteilen synthetisiert werden können. Hierzu reichen Temperaturen
von 430 °C und ein anschließender Temperschritt bei 550 °C in Sauerstoffatmosphäre aus. Die Präkursor-
kombination Cyclopentadienyldicarbonyl-cobalt(I)/Li-tert-butoxid wird daher als für die Abscheidung von
LiCoO2 geeignete Präkursorkombination eingestuft. Die hier vorgestellten Ergebnisse konnten im weiteren
Verlauf der Arbeit nicht reproduziert werden. Aus diesem Grund wurde der Reaktor während der Arbeit eini-




Abbildung A.4.: Rasterelektronenmikroskopaufnahmen einer bei 430 °C abgeschiedenen LiCoO2-Dünnschicht in
10000-facher (a) und 20000-facher (b) Vergrößerung.
Berechnung der volumetrischen Kapazität einer LiCoO2-Dünnschicht
Die volumetrische Kapazität kann aus der gravimetrischen Kapazität sowie der Dichte des Elektroden-
materials berechnet werden. Die zur Berechnung der volumetrischen Kapazität der LiCoO2-Elektroden
verwendeten Daten wurden aus Quelle [27] entnommen. Tabelle A.3 listet die entnommenen Daten sowie
die daraus berechnete volumetrische Kaapzität von 76µAh/cm2/µmauf.
Siliziumabscheideraten in Abhängigkeit der Prozessparameter
Die Untersuchung zum Einfluss der Prozessparameter Substrattemperatur und Prozessdruck auf die Ab-
scheiderate erfolgte an Schichten, die mit den in Tabelle A.4 dargestellten Parametern abgeschieden wurden.
Die Abscheiderate wurde nach der Abscheidung über eine Schichtdickenmessung bestimmt. Abbildung
A.5 zeigt den Einfluss der Substrattemperatur und des Prozessdrucks auf die Abscheideraten in der
Dünnschichtsynthese.
Tabelle A.3.: Übersicht der zur Berechnung der volumetrischen Kapazität von LiCoO2 verwendeten theoretisch
nutzbaren Kapazität und Dichte von LiCoO2. Entnommen aus [27].
nutzbare Kapazität LiCoO2 Dichte berechnete volumetrische Kapazität LiCoO2
[mAh/g] [g/cm{3] µAh/µm/ cm2
150 5,1 76,5
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Tabelle A.4.: Verwendete Abscheideparameter zur Synthese der Proben der Substrattemperatur-Reihe.
Probenbezeichnung TSubstrat [°C ] Prozessdruck [mbar] Abscheidedauer [h]
P1 RT 6*10-2 6
P2 50 6*10-2 6
P3 100 6*10-2 6
P4 150 6*10-2 6
P5 200 6*10-2 6
P6 200 0,6*10-2 6
P7 200 6*10-2 6
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S u b s t r a t t e m p e r a t u r
Abbildung A.5.: Einfluss von Substrattemperatur und Prozessdruck auf die Abscheiderate von mittels HW-CVD
hergestellten Siliziumdünnschichten.
Einfluss der elektrochemischen Zyklierung auf die Struktur von Siliziumdünnschichten
Abbildung A.6 zeigt die Raman-Spektren einer unbehandelten Siliziumdünnschicht (ρ=0,5) vor und nach der
ersten elektrochemischen Zyklierung (CV) zwischen den Potentialen 0,05V vs. Li/Li+ und 1,1V vs. Li/Li+.
Die unbehandelte Probe zeigt ein Raman-Signal, das sich aus Banden bei 520 cm-1 und 480 cm-1 und bei
507 cm-1 zusammensetzt. Dies ist die typische Signatur einer mikrokristallinen Siliziumdünnschicht (siehe
Kapitel 4.2.1). Das Raman-Signal der elektrochemisch zyklierten Probe zeigt eine breite Bande zwischen
400 cm-1 und 550 cm-1. Dies ist ein typisches Spektrum von amorphem Silizium (siehe Kapitel 4.2.1). Die
Kristallstruktur der mikrokristallinen Probe wird demnach durch die elektrochemische Zyklierung verändert.
Es findet demnach auch bei Dünnschichtproben die aus der Literatur bekannte “solid-state amorphization“


















Abbildung A.6.: Raman-Spektren einer unbehandelten Siliziumdünnschicht (ρ=0,5) vor und nach der ersten
elektrochemischen Zyklierung zwischen den Potentialen 0,05V vs. Li/Li+ und 1,1 V vs. Li/Li+.
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